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1Introduction générale
De tout temps dans la construction des avions, les matériaux ont été sé-
lectionnés pour allier une grande résistance et la légèreté. Au début du XXème
siècle, les frères Wright ont mis en utilisation le premier avion composé de bois
et de toile comme le propose le modèle original développé par Da Vinci. A
partir des années 1920 jusqu’à 1940, les alliages en aluminium vont progressi-
vement remplacer le bois et la toile. La première structure en aluminium est
montée sur le Douglas DC2 en 1933. Dans les années 1940, les matériaux ne
sont plus non seulement sélectionnés dans le but de réduire la masse des aéro-
nefs mais aussi dans le but d’améliorer leurs performances mécaniques comme
la ténacité. A cette époque, l’amélioration de la propulsion et le développement
du moteur à réaction augmente la température d’utilisation des matériaux et
va introduire l’utilisation du titane. La première utilisation du titane sera réa-
lisée sur le Douglas DC7 en 1952. Dans la deuxième partie du XXème siècle
des moteurs plus puissants vont être développés, ce qui permet de voler à plus
haute altitude. De nouvelles contraintes telles que la pressurisation de l’habi-
tacle vont alors apparaître. Les avions vont alors augmenter en complexité et
par conséquent leur poids et leur consommation de carburant. Dans le même
temps, dans les années 1960 se produit l’essor du transport aérien. Entre 1950
et 1960, l’Organisation de l’Aviation civile internationale enregistre une aug-
mentation du nombre de passagers de 31 à 108 millions par an [Postel, 1961].
Cette nouvelle demande conduit au développement d’avions plus volumineux
afin de transporter plus de passagers. Suite au choc pétrolier de 1973, la néces-
sité de réduire le poids des aéronefs devient un enjeu primordial pour diminuer
la consommation de kérosène. C’est à cette période que la fibre de carbone qui
allie résistance à la traction et légèreté est créée et va ainsi conduire à l’essor
des matériaux composites.
Cette course à l’allègement des structures est toujours d’actualité afin de
réduire les coûts de transport ou transporter plus loin et les recherches pour
améliorer les performances des matériaux composites se poursuivent. Le terme
composite désigne les matériaux composés de deux constituants : un renfort et
une matrice. Les renforts confèrent au composite les propriétés mécaniques. Ils
peuvent être utilisés sous différentes formes comme des charges nanométriques,
des fibres courtes ou longues. La matrice a pour rôle de lier les renforts et de
leur apporter une protection vis-à-vis des conditions extérieures. Elle permet
également la répartition des contraintes dans le matériau. L’adhésion des ren-
forts et de la matrice s’effectue à l’interface. Dans le cas des composites à
matrice organique (CMO), la compatibilité entre le renfort et la matrice est
assuré par l’ajout d’un ensimage sur le renfort.
Les composites à matrice organique (CMO) sont aujourd’hui présents à
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hauteur de 50% en masse dans les structures des avions civils de dernière
génération tels que l’A350 d’Airbus et le Boeing 737, sur la Figure A.
Figure A – (a) Utilisation des matériaux composites sur le
Boeing 737 et (b) évolution de l’introduction des matériaux composites sur
les avions d’Airbus [Di Sante, 2015]
Les matériaux utilisés sont alors essentiellement composés de renforts en
fibres longues et une matrice polymère thermodurcissable ou thermoplastique.
Les polymères thermodurcissables communément appelés résines sont consti-
tués de petites molécules qui vont réagir pendant la mise en œuvre du matériau
composite et former un réseau macromoléculaire tridimensionnel. Dans le do-
maine aéronautique, les résines époxydes sont le plus utilisées. D’autres résines
présentant des propriétés spécifiques comme par exemple les résines phéno-
liques qui présentent une meilleure résistance au feu que les résines époxydes
sont alors utilisées pour des pièces d’habitacle. Les polymères thermoplastiques
sont quant à eux constitués avant la mise en œuvre des composites de longues
chaînes moléculaires qui nécessitent d’être chauffées pour assurer leur mobilité
et leur mise en forme. L’introduction des thermoplastiques dans l’aéronautique
est récente. Quelques pièces comme le plancher du cockpit de l’A400M ont été
réalisées à partir de polyéther cétone cétone.
Ces matériaux composites sont aujourd’hui utilisés sur les avions pour des
applications n’excédant pas des températures de service en continu de 120˚C.
Un exemple récent de performance pouvant être accomplie grâce à l’intro-
duction des matériaux composites est la réalisation du plus long vol sans escale
au monde. Ce vol a été effectué pour la première fois le 11 octobre 2018 entre
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Singapour et New-York sur une distance de 16700km parcourue en 18h. Ce vol
a été réalisé sur l’avion ultra-long courrier A350-900 ULR composé à 50% de
matériaux composites. L’allègement de la structure a ainsi permis de réduire
de 25% la consommation de kérosène par rapport à celle de l’A340, ce qui rend
cette nouvelle ligne commerciale rentable.
Un exemple plus particulier d’allègement d’un sous-ensemble tel que le mo-
teur peut être donné. Un nouveau CMO tissé 3D a été développé sur les aubes
et le carter de soufflante du moteur LEAP (Safran, GE) et a permis un gain de
450 kg par rapport à une structure métallique sur les avions moyens courriers
monocouloirs (A320 Neo, Boeing 737 Max, COMAC C919).
Aujourd’hui, le challenge pour poursuivre l’allègement des structures est
d’introduire les matériaux composites dans des zones plus chaudes, proches
des réacteurs ou des turbines. En effet, ces pièces sont toutes produites ac-
tuellement à partir de matériaux métalliques, ce qui augmente le poids des
structures en vol et donc la consommation du kérosène.
Ces travaux s’inscrivent dans un programme Recherche et développement
en collaboration avec LAUAK Innovative Solutions, une société réalisant des
activités de R&D pour le groupe LAUAK basée à Bagnères-de-Bigorre. Un
des axes stratégiques de l’entreprise consiste à se placer comme développeur
de pièces élémentaires dites en « composite tiède ». L’ensemble de ce travail est
réalisé au sein du de l’Equipe Interface et Matériaux Fonctionnels de Labora-
toire Génie de Production (LGP) de l’Ecole Nationale d’Ingénieurs de Tarbes.
Le premier chapitre expose les enjeux industriels et positionne cette étude
dans le contexte d’élaboration de composites tièdes. Le cahier des charges re-
latif à cette étude y est détaillé pour exprimer les critères qui ont permis à
l’entreprise LAUAK Innovative Solutions de sélectionner deux grades de ré-
sines phénoliques triazines, nommés commercialement PT15 et PT30, pour
l’élaboration de ces composites. Ce travail présentera par la suite la carac-
térisation de ces deux résines et non celle du matériau composite dans son
ensemble.
Le deuxième chapitre présente l’état de l’art réalisé sur les résines cyanates
esters, en particulier leurs caractéristiques chimiques et la relation structure-
propriétés. Dans un second temps, la caractérisation à l’état de réception des
deux grades PT15 et PT30 sera développée.
Le troisième chapitre s’intéresse à l’étude de l’évolution des deux grades PT15
et PT30 au cours de la réticulation. Une première partie est consacrée à l’étude
de la cinétique de réticulation et de sa modélisation. Puis, l’optimisation du
protocole de polymérisation des deux grades est traitée. Une dernière partie
décrit l’évolution de la structure des réseaux réticulés au cours de la réticula-
tion.
Le quatrième chapitre est consacré à l’étude de la stabilité thermique de ces
deux grades et de l’évolution de leurs propriétés physico-chimiques et de leur
structure au cours d’un vieillissement isotherme à trois températures sous air.
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Les températures d’isothermes de 200˚C, 230˚C et 250˚C sont sélectionnées
en fonction du cahier des charges et des températures d’utilisation visées dans
les applications. La dernière partie de cette thèse dresse un bilan de l’ensemble
des travaux réalisés ainsi que les perspectives associées.
5Chapitre 1
Contexte de l’étude
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Introduction
Dans ce chapitre, le contexte de l’étude est exposé afin de mettre en évi-
dence l’enjeu industriel. La présentation du cahier des charges qui a conduit
au choix des matériaux ainsi que leur présentation fait l’objet d’une seconde
partie. S’en suit la dernière partie qui expose l’intérêt scientifique de l’étude.
1.1 Contexte technologique de l’étude
L’un des axes stratégiques de LAUAK Innovative Solutions, consiste à se
placer comme développeur de pièces élémentaires dites en « composite tiède »,
les « composites chauds » est un terme consacré au composites à matrice
céramique (400 à 1600˚C). Un des enjeux de ces travaux de recherche est de
faire émerger une technologie inédite et très attractive notamment du point
de vue du coût. LAUAK Innovative Solutions a donc développé un procédé
permettant de mettre en œuvre des composites à partir de résines organiques
dont la température maximale de fonctionnement avoisine les 300˚C. Ces
développements sont récents et reposent sur les compétences et le retour
d’expérience au sein de l’entreprise. Beaucoup d’industriels sont intéressés
par cette technologie et LAUAK Innovative Solutions doit la stabiliser et la
rendre mature.
Une des zones dites « tièdes » d’un avion visées par l’allègement des
structures est le mât moteur. Cette structure présentée pour l’A350 sur
la Figure 1.1.1 assure la liaison entre la voilure et le moteur de l’avion.
Certaines pièces dans des parties de structure primaire sont alors soumises à
des conditions extrêmes et exposées en fonctionnement à des températures
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comprises entre 200 et 300˚C.
Figure 1.1.1 – Présentation du mât moteur (pylon) de l’Air-
bus A350
Aujourd’hui, les pièces de mât moteur sont toutes produites à partir de
matériaux métalliques tels que l’acier inoxydable, l’inconel ou le titane. Sur
l’ensemble des pièces du mât moteur, 70% subissent des températures infé-
rieures à 200˚C en continu. A l’heure où chaque kilogramme gagné sur le
poids de l’avion se paie très cher, le remplacement de 70% du mât moteur en
composite représenterait plusieurs centaines de kilogrammes de gain en masse
sur un avion. Le gain en coût est aussi important car les techniques de mise
en forme ou d’usinage du titane à titre d’exemple sont très coûteuses.
1.2 Cahier des charges
Dans un premier temps, le remplacement des pièces métalliques par le
composite dans le mât moteur doit être avantageux financièrement et être
déployé sur des cadences de montée croissantes d’années en année. En effet, à
la fin de l’année 2015 la cadence de production de l’A350 s’élevait à 3 avions
par mois contre 10 avions par mois à la fin de l’année 2018.
Pour satisfaire ces exigences, le procédé de moulage par transfert de
résine ou Resin Transfer Molding (RTM) est sélectionné. C’est un procédé
qui permet de produire à moindre coût des pièces de géométrie complexe en
comparaison à la mise en œuvre de pré-imprégné par autoclave et adapté
pour une automatisation de la chaîne de production.
Le principe du RTM (Figure 1.2.1) consiste à injecter sous faible pression
(< 10 bars) un polymère liquide de faible viscosité (< 1 Pa.s) dans un
renfort fibreux placé dans un moule fermé. Les renforts secs peuvent être au
préalable préformés. Cette étape facilite leur mise en place dans le moule,
améliore la reproductibilité de l’orientation des fibres et de leur empilement
et s’avère essentielle pour des pièces de géométrie complexe. Cette étape
nécessite l’utilisation de renforts poudrés où une résine thermodurcissable est
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pulvérisée. Les tissus empilés sont ensuite compactés et la résine durcie à
l’étuve. L’étape de réticulation du polymère s’effectue dans le moule fermé.
Une post-cuisson à plus haute température peut être ensuite appliquée sur les
pièces démoulées.
Figure 1.2.1 – Principe du procédé RTM [Poussines, 2012]
LAUAK Innovative Solutions a démontré la réalisation de pièces RTM
cylindriques complexes dites « one shot » c’est-à-dire dont la mise en œuvre
est réalisée dans un seul moule démontable en une injection RTM au lieu
de l’injection de deux sous-ensembles à assembler. Cette démonstration
montre deux objectifs : celui de limiter le nombre d’étapes de mise en œuvre
d’une pièce et celui de réduire la masse d’une pièce en s’affranchissant d’un
assemblage par collage ou comme c’est le plus répandu dans l’aéronautique
par rivetage/boulonnage.
L’objectif actuel pour continuer à améliorer le procédé est de réaliser des
pièces « net shape » : la pièce sort du moule aux cotes finies et ne doit nécessiter
aucune reprise d’usinage. Un autre objectif est de transposer la maîtrise de ce
procédé à l’utilisation de résines hautes températures pour la réalisation des
pièces en composite tiède.
La sélection de ce procédé a une conséquence directe sur le choix du poly-
mère. Pour imprégner correctement les renforts fibreux et éviter l’apparition
de porosités, le polymère devra être peu visqueux et doit être également injecté
à une température inférieure à 140˚C afin d’utiliser un matériel d’environne-
ment standard à moindre coût. De plus, le matériau composite obtenu doit
avoir une bonne tenue thermique (200˚C en continu et 300˚C en pointe), ce
qui nécessite une température de transition vitreuse (Tg) élevée, supérieure à
300˚C.
1.3 Choix des matériaux
Parmi les polymères thermoplastiques, la famille des PolyArylEtherKetone
(PAEK) présente une bonne stabilité thermique et est déjà utilisée pour
des applications aéronautiques [Martineau, 2018]. Par contre, le choix de ces
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résines est incompatible avec le procédé RTM sélectionné. A l’heure actuelle,
la mise en œuvre des polymères thermoplastiques par le procédé RTM fait
l’objet de nombreux travaux de recherches mais présente des difficultés dues à
la forte viscosité de ces polymères [Van den Broek d’Obrenan, 2011]. Ce n’est
donc pas une solution industrialisable actuellement. Le choix du polymère est
donc tourné vers les thermodurcissables.
Parmi les critères essentiels dans la sélection du polymère thermodurcis-
sable pour cette étude, le premier est sa tenue à des températures de 200˚C
en service, jusqu’à 300˚C en pointe. Ce polymère doit également avoir des
propriétés mécaniques suffisantes pour des applications structurales et pouvoir
être mise en œuvre par le procédé RTM.
Les résines époxydes ont été largement étudiées et ont pour avantage
d’être faciles à mettre en œuvre pour la réalisation des matériaux composites
grâce à leur faible viscosité et de permettre l’obtention de bonnes propriétés
mécaniques grâce à leur bonne adhésion avec de nombreux renforts. Elles
montrent cependant leurs limites en terme de résistance en température
au-delà de 250˚C [Pham et Marks, 2000]. Actuellement, le principal pro-
blème des résines époxydes est leur résistance en température en présence
d’humidité. Pour des applications structurales, elles sont utilisées jusqu’à
des températures de 180˚C mais en environnement humide, leur utilisa-
tion est limitée à 150˚C [Hamerton, 1994a]. Ainsi, pour développer des
composites résistants à de « hautes » températures pour la catégorie des
composites à matrice organique, il faut s’intéresser à d’autres familles de résine.
Deux familles de résines commercialisées sont connues pour présen-
ter une tenue en température autour de 300˚C : les polyimides sous la
forme de polymères thermodurcissables ou thermoplastiques (ex. BMI)
[Takekoshi et Terry, 1994] [Tarrieu, 2012] et les cyanates-esters, des polymères
thermodurcissables [Hamerton, 1994a]. Une troisième famille de résines
exotiques existe comme les résines propargyle-chromène [Yang et al., 2014] et
Polystyrylpyridine [Hsu et al., 1981]. Ces résines n’étant pas commercialisées,
elles ne présentent pas d’intérêt pour le développement d’applications indus-
trielles.
Les résines polyimides, en particulier celles de type PMR ont déjà été
utilisées en aéronautique pour remplacer des pièces en Titane. Ces résines
présentent des propriétés mécaniques équivalentes ou supérieures à celles
des résines époxydes avec une stabilité thermique élevée, jusqu’à 350˚C (cf.
Tableau 1.3.1 et Figure 1.3.1). Cependant, elles sont difficiles à mettre en
œuvre avec les procédés composites actuels à cause de leur forte viscosité.
L’ajout de solvants pour abaisser la viscosité de la résine présente comme
inconvénient l’évaporation de produits volatils lors de la cuisson, ce qui
entraîne l’apparition de porosités dans le composite et le dégagement de
produits pouvant être nocifs pour l’homme [Nair et al., 2001].
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Figure 1.3.1 – Classement de familles de résines
thermodurcissables résistants aux « hautes températures » en fonction de
leur Tg et de leur allongement à la rupture [Nair et al., 2001]
Tableau 1.3.1 – Comparaison de propriétés de différentes
familles de résines thermodurcissables hautes performances
[Nair et al., 2001]
Propriétés Epoxyde Phénolique BMI renforcé Cyanate ester
Densité (kg.cm-3) 1,2 - 0,25 1,24 - 0,32 1,2 - 0,3 1,1 - 0,35
Température d’utilisation (˚C) RT - 180 200 - 250 200 200 (250∗)
Module d’élasticité (GPa) 3,1 - 3,8 3 - 5 3,4 - 4,1 3,1 - 3,4
Constante diélectrique (1 MHz) 3,8 - 4,5 4,3 - 5,4 3,4 - 3,7 2,7 - 3,2
Température de cuisson (˚C) RT - 180 150 - 90 220 - 230 180 - 250
Retrait (mm mm-1) 0,0006 0,002 0,007 0,004
TGA onset (˚C) 260 - 340 300 - 360 360 - 400 400 - 420
∗ Résines PT
Ainsi, les résines cyanates esters présentent un bon compromis entre les
résines époxydes et polyimides en termes de propriétés mécaniques et de
stabilité thermique (cf. Figure 1.3.1). Les résines phénoliques triazines sont
particulièrement intéressantes, car des études ont montré qu’elles peuvent
être utilisées jusqu’à une température de 250˚C. Ces résines se sont d’abord
développées dans le secteur de l’électronique grâce à leur haute température de
transition vitreuse (240 à 400˚C), ainsi que leur faible constante diélectrique
E< 3 [Hamerton, 1994a]. En plus de leur faible constante diélectrique, ces
résines sont un matériau de choix pour des applications aérospatiales, no-
tamment grâce à leurs propriétés thermomécaniques, leur très bonne stabilité
dimensionnelle même à haute température, leur bonne adhésion sur des maté-
riaux métalliques jusqu’à 250˚C, leur faible dégazage dans un environnement
sous vide thermique et leur résistance aux radiations [Mirco, 1995]. Leur
principal inconvénient provient d’une ténacité relativement faible, ce qui en
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Tableau 1.3.2 – Exemples de monomères cyanates esters
commerciaux
Type de
cyanate
ester
Nom commercial Structure chimique Masse molaire (g/mol) Viscosité (mPa.s) Tg (˚C) [DMA]
Bisphénol E
dicyanate
Arocy L10 264 70 - 110 (à 25˚C) 258
Bisphénol A
dicyanate
Arocy B10 278 - 289
Arocy B30 oligomère du B10 avancé à 27% - - -
Arocy B50 oligomère du B10 avancé à 48% - - -
Hexafluoro-
bisphénol A
dicyanate
Arocy F10 386 - 270
Tetraméthyl-
bisphénol F
dicyanate
Arocy M10 306 - 252
Phénolique
Triazine
PT15 - 30 (à 80˚C) > 325
PT30
XU 371
320 - 420 400 (à 80˚C) > 400
PT60 - 10000 (à 90˚C) -
Bisphénol M
dicyanate
RTX 366 396 100 - 1000 (à 65˚C) 179
Dicyclopenta-
diényl
bisphénol
dicyanate
XU 71787 251 - 244
fait des matériaux fragiles.
Dans la littérature, il est ressorti que le type de cyanate ester le plus
étudié sont les dicyanates esters qui ont une fonctionnalité égale à deux.
Leur structure générale est présentée sur la Figure 1.3.2 avec R les groupes
de substitution et X le groupe liant les cycles aromatiques, ces derniers
variant selon les propriétés recherchées. Ces dicyanates esters présentent donc
une grande modularité qui permet de modifier la structure en fonction des
propriétés visées.
Figure 1.3.2 – Structure générale d’un dicyanate ester
Le Tableau 1.3.2 présente des exemples de monomères et prépolymères
commerciaux qui ont été le plus souvent étudiés.
La variation du groupe de substitution X et de la fonctionnalité de ces
monomères amène à des masses molaires et des viscosités différentes. Le choix
de la structure chimique va donc avoir des conséquences sur les propriétés
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physico-chimiques et mécaniques. Cette partie sera abordée plus en détail
au chapitre suivant. Des travaux ont démontré que la « pré-polymérisation »
de certains monomères est effectuée dans le but d’atteindre des propriétés
rhéologiques souhaitées comme le contrôle de l’écoulement pour la mise en
œuvre de composites par voie liquide ou le contrôle de la pégosité pour la
drapabilité des pré-imprégnés [Shimp, 1988].
Au regard des monomères présentés dans le Tableau 1.3.2, ceux qui
répondraient au cahier des charges, à savoir une Tg supérieure à 300˚C et
une viscosité adéquate pour la mise en œuvre des matériaux composites par
RTM sont les résines phénoliques triazines qui font partie de la famille des
cyanates esters aryles.
1.4 Enjeux scientifiques et technologiques
Les composites sont la plupart du temps utilisés dans une gamme de
température entre −50˚C et +200˚C maximum. Dans les applications
aéronautiques cette gamme se réduit. Dans un avion aucun polymère n’est
admis en service dans une zone dont la température est supérieure à 120˚C.
Les premiers travaux effectués par la société LAUAK Innovative Solutions
ont démontré la mise en œuvre des pièces composites RTM « one shot » avec
la résine phénolique triazine PT15. Par contre ces pièces présentent une limite
d’utilisation pour des températures au-delà de 200˚C en continu.
Actuellement, l’enjeu est de fabriquer des pièces structurales dont la
température maximale de fonctionnement avoisine les 300˚C. Pour ce faire,
le choix s’est orienté vers une résine phénolique triazine d’un autre grade, la
PT30. En effet, ces résines ont une faible viscosité (400 mPa.s à 80˚C) et
une Tg supérieure à 400˚C. Une fois le procédé de mise en œuvre maîtrisé,
il faut transférer cette technologie nouvelle vers une exploitation industrielle.
La connaissance précise et exacte du comportement des résines lors de leur
mise en œuvre, lors de leur polymérisation et tout au long de leur vie en
fonctionnement reste à effectuer.
En effet, lors de la réalisation des premières pièces composites avec les
grades PT15 et PT30, des cloques sont apparues aléatoirement après leur
post-cuisson sur une partie des pièces. Ces cloques sont probablement dues à
des dégagements gazeux.
La première partie des travaux consistera donc à déterminer les facteurs
qui conduisent à un dégagement gazeux lors de la mise en œuvre des résines
phénoliques triazines et de s’en prémunir. L’étude scientifique à travers ces
travaux de thèse devra garantir la maîtrise de la nouvelle technologie de mise
en œuvre des composites dans le temps.
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Une fois la physico-chimie de la résine comprise, le second volet évaluera
la durabilité de ces résines lors de vieillissement thermo-oxydatif à des
températures de service des structures en vol.
L’ensemble des travaux présentés portera donc sur la compréhension de
la chimie, de la réticulation et de la tenue thermique des résines qui ont été
sélectionnées pour la mise en œuvre des pièces composites.
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Introduction
Les résines phénoliques triazines PT15 et PT30 ont été sélectionnées pour
leur bonne stabilité thermique et leur facilité de mise en œuvre en composite.
A partir de la littérature, nous allons détailler la relation structure-propriété
des résines cyanates esters et les spécificités propres aux résines PT. Ensuite,
nous nous intéresserons à l’analyse physico-chimique des deux grades à l’état
de réception afin de comprendre ce qui les différencie.
2.1 Les résines cyanates esters : étude biblio-
graphique
2.1.1 Développement des résines cyanates esters
Le développement des polymères « haute température », c’est-à-dire des
polymères capables de conserver leurs propriétés initiales après une exposition
d’un millier d’heures à 200˚C sous air dans des conditions statiques, a été
initié dans les années 1950 par l’industrie électronique et aérospatiale. Parmi
ces polymères, les cyanates esters occupent une place importante.
Les monomères cyanates esters peuvent être classés en trois catégo-
ries : les cyanates alkyles, les cyanates fluoroalkyles et les cyanates aryles
[Snow et Buckley, 1999] dont des exemples sont présentés sur la Figure 2.1.1.
Figure 2.1.1 – Exemples de monomères correspondant aux
cyanates alkyle, fluoroalkyle et aryle
Les cyanates alkyles sont connus depuis le 19ème siècle et ont été étudiés
plus largement dans les années 1960, notamment par la découverte de leur
synthèse à partir de la thermolyse des thiatriazoles par Jensen et Holm
[Jensen et al., 1966] et Martin [Martin, 1964] présentée sur la Figure 2.1.2.
Cette voie de synthèse est un succès pour la formation de ces monomères
cyanates alkyles. En effet, les produits obtenus ne contiennent pas de conta-
minants tels que le phénol et le triéthylamine qui catalysent la réaction de
cyclotrimérisation et complexifient l’étude de la réactivité des monomères.
En revanche, les cyanates alkyles sont instables envers l’isomérisation
ce qui conduit à la formation d’un isocyanurate après polymérisation
[Jensen et al., 1966], comme montré sur la Figure 2.1.3. Seul le dicyanate 1,4-
dihydroxybicyclo[2.2.2]octane est stable à température ambiante et n’isomérise
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Figure 2.1.2 – Synthèse des cyanates alkyles par la dé-
composition par thermolyse du 5-alkoxy-1,2,3,4-thiatriazole
[Boddy et Ford, 1995]
qu’en présence de catalyseur [Kauer et Henderson, 2002]. Cette instabilité
ne va donc pas permettre le développement commercial de ces cyanates alkyles.
Figure 2.1.3 – Isomérisation d’un alkyle cyanate en isocya-
nate qui polymérise en isocyanurate [Snow, 1994]
Toujours dans les années 1960, Grigat et Pütter développent une nouvelle
voie de synthèse des résines cyanates esters fluoroalkyles et aryles par la
réaction d’un phénol ou alcool avec un chlorure de cyanogène en présence
d’un acide protique, d’un acide de Lewis ou d’une base comme montré sur
la Figure 2.1.4 [Grigat et Pütter, 1967]. Le triéthylamine est généralement
utilisé comme base car il présente une bonne solubilité dans les solvants
organiques. Le solvant organique comme l’acétone et les résidus de chlorure
de cyanogène (en général le chlorure de cyanogène) sont évaporés en fin
de synthèse et le cyanate ester est distillé pour être purifié. L’étape de
purification lors de la synthèse des monomères cyanates esters est primordiale.
En effet, la présence d’impuretés telles que les phénols ou alcools qui résistent
aux procédés de purification, le triéthyl amine, les métaux de coordination
ou autres catalyseurs, peuvent catalyser la réaction de réticulation sans que
celle-ci ne soit contrôlée.
Figure 2.1.4 – Synthèse d’un phényle cyanate par la réaction
d’un phénol et d’un chlorure de cyanogène [Snow, 1994]
Les cyanates fluoroalkyles sont quant à eux stables envers l’isomérisation
grâce à l’effet électroattracteur du groupe fluorocarbure. Ces résines sont
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produites dans le but d’obtenir un polymère qui combine des propriétés
proches du polymère thermoplastique polytétrafluoroéthylène (PTFE), soit
de faibles propriétés diélectriques, une résistance à l’humidité, une stabilité
thermique, de bonnes propriétés mécaniques, et la facilité de mise en œuvre
des résines thermodurcissables [Snow et Buckley, 1999]. Le principal attrait
pour ces résines est le fait d’atteindre les propriétés diélectriques les plus
faibles possibles pour des applications électroniques [Nair et al., 2001]. Par
contre, c’est la classe la plus réactive, ce qui nécessite des précautions
particulières lors de la purification du monomère et lors de son stockage. Ces
monomères sont également plus réactifs envers les réactions d’hydrolyse, ce
qui contribue à leur instabilité.
Les cyanates aryles sont eux aussi stables envers l’isomérisation comme
les fluoroalkyles. En effet, l’aromaticité affecte la basicité du groupe cyanate
OCN. Dans le cas d’une structure aryle, c’est le site N qui est le plus basique
et qui va permettre aux réactions de cyclotrimérisation d’avoir lieu alors que
pour les structures alkyles c’est O qui est le plus basique et qui va favoriser la
réaction d’isomérisation (Figure 2.1.3). En d’autres termes, l’atome d’oxygène
du groupe cyanate a un effet donneur d’électrons sur le cycle aromatique,
ce qui provoque la résonance schématisée sur la Figure 2.1.5 et appauvrit en
électrons le carbone du groupe cyanate. La réactivité du groupe cyanate est
alors fortement influencée par l’effet d’attractivité électronique de la structure
à laquelle il est rattaché.
Figure 2.1.5 – Effet de résonance facilitant la réaction de
cyclotrimérisation [Mirco, 1995]
Les cyanates aryles présentent une meilleure stabilité chimique que les
cyanates alkyles et fluoroalkyles et vont ainsi présenter un intérêt commercial.
Synthétisées à partir de résorcinol, bisphénol E et de bisphénol A, ils seront
développés par l’entreprise Bayer principalement pour la fabrication de
composites à base de fibres de verre dans les circuits imprimés. Parmi celle-ci,
la résine la plus couramment utilisée est une résine commercialisée sous
l’appellation Triazine A ou résine TA synthétisée à partir du bisphénol A
[Snow et Buckley, 1999]. Malheureusement, la performance de ces produits se
trouve en réalité limitée par leur dégradation chimique causée par l’humidité.
Bayer arrête alors leur production et cède les licences aux entreprises Mitsu-
bishi Gas Chemical en 1978 et Celanese en 1984.
Mitsubishi Gas Chemical Company et aujourd’hui Hunstman Corpo-
ration développe alors des mélanges de monomères ou prépolymères de
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bisphénols A dicyanates et de bismaléimide de méthylène dianiline com-
mercialisés sous le nom de résines BT. Ces résines présentent alors une
température de transition vitreuse (Tg) plus élevée que les résines TA
ainsi qu’une constante diélectrique et un facteur de dissipation plus faibles et
des propriétés mécaniques améliorées à des températures supérieures à 175˚C.
Celanese, qui est devenu Ciba-Geigy en 1992, s’est concentré de son côté
sur les limitations de la résine Triazine A pour développer de nouveaux
monomères et prépolymères de structures chimiques variées, de haute pureté
(> 99%), synthétisés à partir des bisphénols et nommés Arocy R©, tels que le
Bisphénol E dicyanate ester (Arocy L10), l’hexafluorobisphénol A dicyanate
(Arocy F10) ou le Tétramethyl-bisphénol F dicyanate (Arocy M10). Ces
résines sont alors développées pour des applications telles que les circuits
imprimés, les matériaux composites, les adhésifs ou les radômes.
Plus récemment, Dow Chemical a synthétisé une résine phénylcyanate
cycloaliphatique nommée XU71787 pour des applications qui nécessitent
de faibles propriétés diélectriques comme les circuits imprimés. L’entreprise
Allied Signal a quant à elle développé les résines cyanates type novolaque
désignées résine PT (phénolique triazine). Par rapport aux résines phé-
noliques, ces résines ne relarguent pas de produits volatiles pendant la
cuisson. Les résines PT présentent aussi une meilleure stabilité lors de leur
stockage, une Tg plus élevée et une meilleure stabilité thermique après réti-
culation en comparaison aux autres cyanates esters développés jusqu’à présent.
De nos jours, le marché des cyanates esters continue à se développer.
Ces matériaux sont toujours recherchés dans les domaines de l’automo-
bile, de l’électronique, de l’aérospatiale, de la défense, de l’énergie et des
communications sans fil pour leur stabilité thermique, leur faible reprise
d’humidité et leur faible constante diélectrique. Les secteurs de l’électronique
et de l’aérospatiale restent les principaux acteurs du développement de ces
résines. En 2012, Lonza Group AG est le premier fournisseur de résines
cyanates esters commercialisés sous le nom de gamme PrimasetTM. Hunstman
Corporation est le deuxième fournisseur de résines semi-solides, solides et
diluées dans des solvants commercialisées sous le nom AroCy R©. Le principal
monomère commercialisé pour ses propriétés et son moindre coût est alors le
dicyanate de bisphénol A ou Primaset BADCy. En 2017, Lonza Group AG,
Hunstman Corporation, TenCate et Mitsubishi Gas Chemical Company sont
les principaux fournisseurs de résines cyanates esters, montrant ainsi l’intérêt
croissant des industriels pour ces résines.
De par leur chimie et la réactivité des groupes cyanates, les cyanates
esters aryles présentent également l’avantage d’être réactifs avec une large
de gamme de composés aussi bien thermodurcissables que thermoplastiques
[Pascault et al., 1994], ce qui permet de modifier leurs propriétés. Par
exemple pour améliorer leur ténacité, des mélanges cyanate ester/époxy
[Toldy et al., 2016], l’ajout d’agents durcissants thermoplastiques aux résines
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cyanates esters [Thunga, 2014] ou encore la formation de réseaux interpénétrés
avec des résines thermoplastiques comme le bismaléimide [Nair et al., 1999]
sont proposés dans la littérature. Les voies de modification des résines cyanates
esters sont donc variées et permettent de cibler des propriétés souhaitées par
les industriels.
Dans la suite de cette étude bibliographique seul les mécanismes de
réticulation et les propriétés des cyanates esters aryles, dont fait partie les
résines phénoliques triazines de notre étude, seront décrits.
2.1.2 Mécanismes de réticulation des cyanates aryles
Mécanisme général et réactions secondaires
La réaction de polymérisation ou de réticulation des résines cyanates
esters est une réaction par étape activée thermiquement dans laquelle trois
fonctions cyanates O–C≡N réagissent entre elles pour former un cycle triazine.
Cette réaction est appelée cyclotrimérisation. De par la nature des espèces
chimiques, la réaction de cyclotrimérisation aura lieu à la place de l’isoméri-
sation dans le cas des dicyanates aryles ou fluoroalkyles grâce au caractère
plus appauvri en électrons du carbone du groupe cyanate. Ensuite, le réseau
tridimensionnel croit à plus haute température sur le même mécanisme, c’est
la polycyclotrimérisation présentée sur la Figure 2.1.6. Les cycles triazines
constituent alors les nœuds de réticulation du réseau polycyanurate insoluble
et infusible. Sans l’utilisation de catalyseurs, des températures de 230 à
280˚C doivent être appliquées afin d’obtenir un taux de conversion égal à 0,8
- 0,9 [Snow et Buckley, 1999].
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Figure 2.1.6 – Mécanisme de réticulation des résines cyanates
esters [Kessler, 2012]
Cette réaction de cyclotrimérisation présente l’avantage par rapport à la
polymérisation des résines phénoliques de ne pas présenter de dégagement
de sous-produits ou de produits volatils qui pourraient être à l’origine
de porosités dans le matériau final [Simon et Gillham, 1993]. De plus, les
monomères cyanates sont peu toxiques et présentent une faible viscosité qui
facilite leur mise en œuvre [Mirco, 1995].
D’après Bauer M. et Bauer J., la réaction de cyclotrimérisation ne s’initie
pas si la résine cyanate ester est totalement pure. Cette observation avait déjà
été faite par Grigat et Pt¨ter qui réalisent que la réaction ne se produit qu’en
présence d’acide, d’acide de Lewis ou de base [Grigat et Pütter, 1967]. C’est
donc une faible quantité d’impuretés qui amorce la réaction. Les impuretés qui
initient la réaction peuvent être un groupe hydroxyle phénolique (ArOH) sur la
Figure 2.1.7 ou le triéthyl amine résiduel de la synthèse du monomère cyanate
ester, l’eau ou des ions métalliques sur la Figure 2.1.8 [Bauer et Bauer, 1994].
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Figure 2.1.7 – Mécanisme de cyclotrimérisation en 3 étapes
[Bauer et Bauer, 1994] [Chen et al., 2004]
Figure 2.1.8 – Réaction de cyclotrimétisation en présence
d’ions métalliques [Kessler, 2012]
Il reste cependant important d’assurer la maîtrise de ces taux d’impuretés
en purifiant les monomères suite à leur synthèse. En effet, même s’ils sont
nécessaires pour amorcer la réaction de réticulation, ils font varier la réactivité
et la cinétique de réaction de façon non contrôlée et jouent sur la stabilité
du monomère. Par exemple, pour un dicyanate de bisphénol A correctement
purifié, 48h à 150˚C sont nécessaires pour atteindre un taux de conversion de
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0,48. Pour une préparation moins pure, il faut seulement 1h à 5h à 150˚C selon
le taux d’impuretés pour atteindre ce même taux de conversion [Snow, 1994].
De plus, lorsque ces espèces sont présentes en quantité non négligeable dans le
monomère, elles restent aussi présentes à l’intérieur du réseau polycyanurate
après réticulation, ce qui induit une plastification du réseau polycyanurate.
Selon les quantités d’impuretés, les propriétés thermiques et mécaniques du
réseau peuvent donc être considérablement affectées [Mirco, 1995].
Comme il a été spécifié auparavant, la réaction de cyclotrimérisation met
en œuvre trois fonctions cyanates. Or, la collision simultanée de trois fonctions
pour réaliser cette réaction de cyclotrimérisation paraît peu probable. Un mé-
canisme en deux temps avec la formation de dimères intermédiaires présentés
sur la Figure 2.1.7 et la Figure 2.1.8 paraitrait plus envisageable. En effet, des
essais de chromatographie à exclusion stérique (SEC) réalisés par Gupta et
Macosko ont mis en évidence la présence d’un pic dont l’aire est faible entre
le pic correspondant au monomère et celui du trimère. Après calibration,
la masse calculée pour cette espèce serait en accord avec l’hypothèse qu’elle
correspond à celle d’un dimère, intermédiaire formé lors des réactions avec
un phénol ou en présence de catalyseur [Gupta et Macosko, 1993]. Par contre
il apparaîtrait que ces dimères sont rapidement consommés pour former des
trimères lors de la polymérisation car ils n’ont pas été mis en évidence par des
essais de 13C RMN [Fyfe et al., 1994].
D’autres recherches ont montré que les résines cyanates esters réagissent
avec l’eau. Ce mécanisme est présenté sur la Figure 2.1.9. Cette réaction
est différente de la réticulation de la résine et fait apparaitre des carba-
mates qui se dégradent à 180˚C en provoquant un dégagement de CO2
[Pascault et al., 1994], ce qui est néfaste lors de la mise en œuvre de com-
posites. En effet, ce dégagement gazeux entraine l’apparition de porosités et
cloques.
Figure 2.1.9 – Réactions des cyanates esters en présence d’eau
[Pascault et al., 1994]
Dans un second temps, des réactions plus lentes entre l’eau et les polymères
cyanates esters entrainent la formation de phénols non réticulés qui ne sont
pas rattachés au réseau, entrainant une diminution de la température de
transition vitreuse [Guenthner et al., 2010].
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Afin d’obtenir des propriétés optimales, il est nécessaire d’atteindre un
taux de conversion élevé à la fin de la réticulation. D’une part, les groupes
cyanates qui n’auraient pas réagi sont des sites réactifs à l’eau comme montré
précédemment et donc sensibles à l’hydrolyse et donc à une dégradation
prématurée. D’autre part, les groupes cyanates sont des groupes polaires qui
vont par exemple perturber les propriétés diélectriques du matériau.
Pour atteindre des taux de conversion supérieurs à 0,95, l’utilisation de
catalyseurs est préconisée. Les catalyseurs recommandés sont les métaux
de coordination sous la forme carboxylate ou acétylacétonate solubilisés
dans un cocatalyseur alkyle phénol comme le nonylphénol ou dinonylphénol
[Fang et Shimp, 1995]. La présence de catalyseur permet d’abaisser sensi-
blement la température de réticulation entre 121 et 177˚C, ce qui rend
leur utilisation en industrie pratique et économique. Parmi les métaux de
coordination recommandés, les ions métalliques peuvent être classés par
ordre de réactivité : Cu2+ = Co2+ > Zn2+ > Mn2+ > Fe3+ > Al3+. Ceux
qui présentent une latence maximale sont : Co3+ > Co3+ ≈ Zn2+ > Cu2+
[Hay, 1994]. Pour diminuer les réactions d’hydrolyse favorisées en présence
de catalyseurs, les catalyseurs métalliques préconisés sont Co3+, Cu2+ et
Mn2+ sous la forme carboxylate ou acétylacétonate. Pour l’élaboration de
pré-imprégnés, les carboxylates de Mn2+ et Zn2+ sont préférés pour leur bonne
solubilité dans l’acétone [Fang et Shimp, 1995]. La nature et la concentration
des catalyseurs peuvent affecter la stabilité thermique des polymères cyanates
esters. Par exemple, l’ajout de zinc dans des concentrations croissantes va
entrainer une diminution de la stabilité thermique marquée par la diminution
de la température de début de dégradation sur des essais TGA réalisés sous
azote. En revanche l’utilisation du manganèse comme catalyseur n’influence
pas cette stabilité thermique [Osei-Owusu et al., 1992].
Tout comme les impuretés, les catalyseurs comme le nonylphénol introduits
en quantité trop importante peuvent agir comme des plastifiants et faire
baisser la Tg du matériau. Des précautions sont donc à prendre dans le choix
de ces catalyseurs pour à la fois optimiser le cycle de réticulation et assurer la
stabilité thermique du matériau.
Réactions de cyclisation
Des taux de conversion élevés, supérieurs à 0,98 ont été mesurés expérimen-
talement lors de la réticulation de résines cyanates esters en présence de cataly-
seur. Afin d’expliquer comment des taux de conversion aussi élevés peuvent être
atteints, la modélisation moléculaire met en évidence des mécanismes inter- et
intramoléculaires appelées réactions de cyclisation qui auraient lieu en même
temps que les réactions de cyclotrimérisation [Fang et Shimp, 1995].
Si la croissance du réseau suit un modèle dendritique (Figure 2.1.10)
sans formation de macrocycles, le taux de conversion maximum des fonctions
cyanates serait seulement égal à 0,75, ce qui est loin des taux de conversion
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obtenus expérimentalement. Or, si on accepte que des réactions intramo-
léculaires aient lieu, une croissance des macrocyles de type triangulaire
permettrait d’atteindre un taux de conversion de 0,9 et la croissance dite en
« anneaux fusionnés » permettrait même d’atteindre des taux de conversion
de 0,98 (Figure 2.1.10).
Figure 2.1.10 – Modèles de croissance par cyclisation des
réseaux cyanates esters [Mirco, 1995]
Des essais de chromatographie haute pression (HPLC) réalisés par Fang et
Houlihan ont permis de détecter la présence d’une « molécule cage » (Figure
2.1.11) qui correspond à la cyclisation de deux chaînes triazines « ouvertes »
[Fang et Houlihan, 1994]. Ce type de cyclisation intramoléculaire permettrait
d’obtenir un taux de conversion égal à 1.
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Figure 2.1.11 – Représentation d’une « molécule cage »
[Fang et Shimp, 1995]
D’autres réactions intermoléculaires mineures impliquant deux cyanates
rattachés à un trimère et un cyanate d’un monomère pour former un tétramère
sont possibles [Fang et Shimp, 1995].
Gélification
Lors de la réticulation des résines thermodurcissables, la transformation
chimique du polymère de l’état liquide à un solide amorphe suit plusieurs
étapes comme le schématise la Figure 2.1.12. Tout d’abord, la température
de transition vitreuse de la résine augmente et le volume libre baisse avec la
croissance du taux de conversion. Avec la croissance et la formation des réseaux
tridimensionnels, le système évolue vers la gélification. Cette gélification a lieu
quand une macromolécule de grande taille (phase gel) se forme et coexiste
avec une phase liquide constituée de monomères, trimères, etc. Le point de
gel d’un polymère est caractérisé par un taux de conversion spécifique. Après
le passage du point de gel, la vitesse de réaction de réticulation ralentit,
c’est alors le processus de vitrification qui a lieu. La cinétique de réticulation
devient alors contrôlée par les phénomènes de diffusion et non plus par la
chimie. La réticulation post-gel conduit alors à la formation d’un réseau
tridimensionnel dense formé en théorie par une seule grande macromolécule
[Kroutilová et al., 2006].
D’après la théorie du champ moyen de Flory-Stockmayer, la conversion au
point de gel (αgel) des résines cyanates esters est égale à 0,5 [Gupta, 1991].
Il faut noter que cette théorie suppose alors que la formation du réseau est
régie uniquement par la cinétique et néglige les effets de la diffusion. Dans
la littérature de nombreux auteurs ont reporté pour différents grades de
cyanate ester bi-fonctionnels des valeurs du point de gel (αgel) pour un taux
de conversion de 0,6 à 0,65 [Gupta et Macosko, 1993] [Georjon et al., 1993]
[Chen et Macosko, 1996] [Harismendy et al., 2000]. La Figure 2.1.13 regroupe
des valeurs de point de gel reportées dans la littérature pour différents grades
de dicyanates esters avec ou sans catalyseur. Ce point de gel peut être mesuré
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Figure 2.1.12 – Schéma de la gélification et de la vitrification
[Khanna et al., 1989]
en suivant la solubilité des résines ou par rhéologie en suivant l’évolution de la
viscosité ou en mesurant le croisement des modules élastique G’ et visqueux G”.
Figure 2.1.13 – Valeurs de point de gel reportée dans la lit-
térature pour les dicyanates esters [Gupta et Macosko, 1993]
Plusieurs raisons en corrélation avec les conditions de la réaction de réti-
culation peuvent expliquer que le point de gel mesuré expérimentalement soit
décalé vers de plus haut taux de conversion [Kasehagen et Macosko, 1997]. La
première idée serait que la réaction devienne contrôlée par les mécanismes de
diffusion avant que la gélification n’apparaisse. Ces mécanismes de diffusion
empêcheraient la réaction des grandes entités regroupées et favoriseraient les
réactions de cyclisation décrites au paragraphe précédent. Cette hypothèse
est appuyée par les travaux de Deng et Martin qui ont corrélé, par le biais de
mesures des propriétés diélectriques, un changement de conductivité ionique
à la mesure du coefficient de diffusion. Ces travaux ont alors montré une
baisse du coefficient de diffusion avant gélification [Deng et Martin, 1996].
Les réactions intramoléculaires, comme la formation de la molécule cage,
sont favorisées énergétiquement par rapport à la formation d’une structure
« ouverte » et pourraient également jouer un rôle dans le retardement du
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point de gel. Une autre explication proviendrait de la présence de réactions
secondaires en présence de résidus phénoliques, de catalyseurs ou d’eau qui ne
sont pas prises en compte dans le calcul théorique du point de gel. La réaction
secondaire qui aurait un impact significatif sur le processus de gélification
serait la réaction avec l’eau. En effet, l’étude expérimentale de Georjon et al.
du point de gel d’un dicyanate ester mesuré dans différents environnements
ont montré un taux de conversion au gel de 0,5 sous argon et plus élevé
à 0,6 sous air [Georjon et al., 1993]. Ce résultat montre donc l’influence
non négligeable de l’air ambiant sur l’augmentation du taux de gel. Or, la
différence entre l’air ambiant et un gaz neutre est la présence d’humidité
qui va permettre aux groupes cyanates de réagir avec l’eau pour former
des carbamates (Figure 2.1.9). Cette réaction consomme alors des fonctions
cyanates qui ne participent pas à la formation du réseau par cyclotrimérisation.
Ainsi, lorsque les essais sont réalisés sous gaz neutre, la cinétique de réac-
tion observée est proche des résultats théoriques. En revanche, pour les essais
réalisés sous air, les travaux de Mirco ont mis en évidence une corrélation
entre la méthode de mesure du point de gel et la déviation des résultats
par rapport à la théorie. En effet, lorsque les essais sont réalisés sur des
échantillons de 10mg, αgel est alors supérieur à la valeur théorique et est égal
à 0,58 - 0,65. Par contre, pour les essais réalisés avec une méthode nécessitant
une quantité de résine de l’ordre de 5g, αgel est alors égal à 0,5 - 0,55. Dans
ce dernier cas, le rapport entre la surface et le volume de l’échantillon est
faible, ainsi les effets de l’interaction avec le milieu seraient négligeables,
ce qui donne ce résultat équivalent à αgel mesuré sous gaz neutre [Mirco, 1995].
Ainsi, plusieurs mécanismes réactionnels peuvent expliquer la mesure
expérimentale d’un taux de gel retardé : les limitations dues à la diffusion,
les réactions de cyclisation et les réactions secondaires. Toutes ces réactions
agissent sur la réaction de réticulation mais il semblerait que l’effet de
l’environnement joue un rôle plus important sur le décalage de la gélification
à des taux de conversion de 0,6 à 0,65.
Cinétique de réaction
La réaction de cyclotrimérisation est fortement exothermique comparée
aux réactions de réticulation des résines époxydes. L’enthalpie de réaction
est estimée à ∼ 105 kJ/mol pour le groupe cyanate contre 50 - 58 kJ/mol
pour une fonction époxy [Snow, 1994]. De manière générale, cette réaction
suivie par DSC se manifeste par un pic fortement exothermique entre 200 et
300˚C. Pour les résines non catalysées, il est difficile de faire un lien entre ce
pic exothermique et la structure du monomère car la présence d’impuretés,
souvent des résidus phénoliques, catalyse la réaction, ce qui décale le maximum
du pic vers les plus basses températures [Snow, 1994].
Bauer et Simon et Gilham ont mis en évidence le caractère au-
tocatalytique de la réaction de cyclotrimérisation [Bauer et al., 1986]
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[Simon et Gillham, 1993]. L’ajout de catalyseurs ou non pour réaliser la
réaction de réticulation impacte les mécanismes réactionnels et la cinétique
de réaction. Les réactions produites avec catalyseur sont bien décrites
par des modèles de réaction de second ordre [Osei-Owusu et al., 1992]. La
cinétique de réaction sans la présence de catalyseur peut être quant à elle
décrite par une réaction de second ordre et de second ordre autocatalytique
[Simon et Gillham, 1993] [Georjon et al., 1993].
Dans l’étude de la cinétique de réaction, une donnée importante est
la réactivité des monomères. L’étude réalisée par Stutz et Mertes sur des
cyanates esters aryles et des époxydes aromatiques a montré que les réactions
de réticulation proches de l’état vitreux sont contrôlées par la mobilité des
chaînes [Stutz et Mertes, 1993]. Le calcul de l’énergie d’activation de segment
Es, c’est-à-dire l’énergie minimale requise pour donner assez de mobilité à
la chaîne pour réagir avec un groupe fonctionnel attaché au réseau a mis en
lumière l’impact de la structure sur la réactivité. Plus cette énergie Es est
faible, plus la mobilité de la chaîne est assurée. Des études RMN ont d’abord
montré que des mouvements oscillatoires d’angle de rotation faible sur la
chaîne réactive sont suffisants pour que la réaction de réticulation ait lieu. En
revanche, la rigidité de la chaîne va avoir une influence sur la réactivité. En
effet, la présence d’une chaîne aliphatique va permettre une rotation complète
autour des liaisons C-C et ainsi promouvoir sa mobilité. Au contraire, les
éléments plus rigides et les chaînes plus courtes sont moins flexibles, leur
rotation est plus difficile et leur énergie d’activation Es va augmenter. Un
autre facteur impactant la mobilité est l’effet des substitutions. Les substi-
tuants alkyles en position ortho, par exemple présents sur le dicyanate de
tétraméthyl-bisphénol F (Arocy M), présentent un encombrement stérique
et jouent un rôle de « blindage » de la fonction cyanate qui va diminuer
la réactivité. C’est le degré de substitution plus que le type d’élément de
substitution et donc sa taille qui impacte alors la mobilité. L’impact de
l’ajout d’un composant volumineux en milieu de chaîne (position X pour les
dicyanates esters sur la Figure 2.1.6) dépend de la mobilité moléculaire. Si
c’est la mobilité en bout de chaîne l’élément clé pour assurer la réactivité,
alors la présence d’éléments volumineux va peu affecter cette réactivité. Par
contre, si c’est le mouvement de l’ensemble de la structure qui impacte la
mobilité, alors l’ajout d’un élément encombrant va affecter la mobilité de
la chaîne et donc la réactivité. La présence d’éléments symétriques dans la
structure diminue l’énergie d’activation Es, ce qui augmente la réactivité
initiale mais qui peut ralentir la réaction en fin de réticulation. Le dernier
élément impactant la réactivité est la fonctionnalité. Lorsque la fonctionnalité
augmente, la réactivité est alors diminuée. En effet, l’augmentation de la
fonctionnalité va modifier les rotations possibles de la chaîne et altérer sa
mobilité.
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Structure du réseau
Etude du volume libre. Les résines cyanates esters sont connues pour
présenter des températures de transition vitreuses élevées. Une dépendance
typique des polymères entre la Tg et la masse molaire s’explique par une
diminution de la densité des bouts de chaînes liée au volume libre avec
l’augmentation de la masse molaire. Les chaines les plus courtes contiennent
plus de bouts de chaines par monomère et présentent alors une mobilité
conservée à plus basse température pour un volume libre plus élevé. La Tg est
donc plus basse pour les polymères contenant des chaînes courtes par rapport
à ceux possédant de longues chaînes [Simon et Gillham, 1994].
Les cyanates esters présentent un volume libre plutôt élevé
[Snow et Armistead, 1994] qui a pour avantage de limiter le retrait et
l’apparition de contraintes résiduelles induites, ce qui améliore la ténacité
du matériau. Dans les travaux de Georjon et Galy, pour un dicyanate
de bisphénol A réticulé en présence de catalyseur, le rayon des porosités
sphériques mesuré par spectroscopie Temporelle d’Annihilation de Positrons
(Positron Annihilation Lifetime spectroscopy - PALS) varie entre 0,29 et 0,33
nm à température ambiante pour une résine réticulée à des taux de conversion
de 0,85 à 1 calculés à partir de l’enthalpie résiduelle des échantillons mesurée
par DSC [Georjon et Galy, 1998]. A titre de comparaison, le rayon moyen des
porosités mesuré par la technique PALS pour un système DGEBA/MeTHPA
(diglycidyl ether de bisphénol A / anhydride de méthyl tétrahydrophthalique)
réticulé est égal à 0,268 nm [Yang et al., 2015], ce qui inférieur au rayon des
pores mesuré pour un dicyanate de bispéhnol A complètement réticulé.
Figure 2.1.14 – Volume spécifique en fonction du taux de
conversion mesuré à 20˚C et 200˚C pour un dicyanate de bisphénol A
[Snow et Armistead, 1994]
L’évolution du volume spécifique des cyanates esters présenté sur la Figure
2.1.14 pour le dicyanate de bisphénol A en fonction du taux de conversion
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n’est pas linéaire et dépend des conditions d’essai. A 200˚C, le volume
spécifique diminue avec le taux de conversion alors qu’à 20˚C il décroit aussi
avant le gel, puis augmente légèrement après. Les conditions de l’essai ont
donc une influence sur la détermination du volume spécifique.
L’augmentation du volume libre après gel lors d’une mesure à 20˚C
est confirmée par Georjon et Galy qui mesurent des porosités de taille
croissante pour des taux de conversion compris entre 0,85 et 1. Dans le
cas du dicyanate de bisphénol A, l’absorption d’eau croit à des taux de
conversion supérieurs à 0,85. Par contre, le pourcentage d’absorption d’eau
contribuant au gonflement est faible (20%) comparé aux résines époxydes
et BMI (50-60%) [Fang et Shimp, 1995]. De manière générale, pour les
résines époxydes le volume spécifique décroit avec le taux de conversion
[Zarrelli et al., 2002]. Pour un système époxy/diamine réticulé en présence
de catalyseur à différentes concentrations, le volume spécifique mesuré à
température ambiante atteint des valeurs de 0,82-0,83 mL/g. La fraction de
volume libre calculée par la méthode de William-Landel-Ferry (WLF) est
alors égale à 0,02 pour les plus faibles concentrations en catalyseur et jusqu’à
0,04 pour les plus fortes concentrations [Gupta et Brahatheeswaran, 1991].
Des résultats similaires à ceux obtenus sur les dicyanates de bisphénol A ont
été observés pour un système époxy/diamine aromatique tétrafonctionnelle
(DGEBA/TMAB). Dans ce cas le volume spécifique diminue avec le taux
de conversion jusqu’à 0,65 pour atteindre un minimum à 0,818 mL/g puis
augmente pour α supérieur à 0,75 jusqu’à 0,821 mL/g. La fraction de volume
libre mesurée par PALS à température ambiante suit la même tendance, elle
décroit jusqu’à α égal à 0,6 pour atteindre en minimum en moyenne égal à
0,026 puis augmente aux taux de conversion supérieurs jusqu’à 0,031. Cette
croissance du volume libre pendant la vitrification serait due à une croissance
du volume libre submoléculaire et des phénomènes d’antiplastification des
petites chaînes oligomères rigides et polaires qui n’auraient pas encore réagi
[Venditti et al., 1995].
Analyses DMA. Le comportement viscoélastique et l’analyse de la struc-
ture du réseau des polymères peuvent être étudiés par le biais d’analyses
dynamiques mécaniques. Ces essais vont permettre de caractériser la rigidité
du réseau formé ainsi que sa polydispersité.
Dans le cas des cyanates esters, trois types de transitions (Figure 2.1.15)
liées à la mobilité des chaînes sont observables [Simon et Gillham, 1994] :
• la transition β (Tβ) qui a lieu en-dessous de la Tg et qui est associée au
mouvement des petites chaînes ;
• la transition α (Tα) qui correspond au mouvement coopératif des chaînes,
soit la relaxation de l’ensemble du réseau, qui est associée à la tempéra-
ture de transition vitreuse (Tg) visible par DSC ;
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• la transition liquide-liquide (Tll) qui apparaît à des températures légère-
ment supérieures à la Tg et qui s’observe avant la gélification du réseau.
La transition α est représentée par le pic dominant sur les courbes qui
tracent le module de perte (ou module visqueux) en fonction de la température
(repéré par « Tg » sur la Figure 2.1.15-b). La résine non réticulée présente un
pic plus intense et plus fin par rapport à la résine réticulée, ce qui montre une
différence de temps de relaxation et donc de la structure. Plus la résine a un
taux de réticulation élevé, plus ce pic est décalé vers les plus hautes tempéra-
tures. Cette transition α s’accompagne de la baisse du module de conservation
(ou module élastique) visible sur la Figure 2.1.15-a. Cette transition Tα
obtenue par analyse mécanique dynamique est légèrement différente de la Tg
obtenue par DSC. La transition β quant à elle est représentée par le large
pic peu intense au-dessous de Tα. Cette transition est caractéristique de la
mobilité de chaînes plus courtes à l’intérieur du réseau en cours de formation.
L’amplitude de ce pic varie en fonction de la densité de réticulation, de la
rigidité des chaînes et du volume libre. Avant la gélification de la résine, cette
transition n’est pas observée. Une autre transition Tll peut être observée sur la
résine avant gélification. Cette transition pourrait être associée aux molécules
de faible masse molaire.
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Figure 2.1.15 – Essais TBA (Torsional Braid Analysis)
réalisés sur des dicyanates esters pour 5 taux de réticulation donnés et donc 5
Tg différentes ; (a) module relatif de conservation lorsque la résine est
refroidie (symbole solide) et chauffée (symbole croix) ; (b) module relatif de
perte lorsque la résine est chauffée [Simon et Gillham, 1994]
Goertzen et Kessler ont étudié l’influence d’une post-cuisson sur la struc-
ture du réseau pour des composites composés de fibres de carbone et d’un
mélange de deux types de résines cyanates esters (de type bisphénol A et de ty-
per bisphénol E) avec différents taux de catalyseur [Goertzen et Kessler, 2007]
. Les courbes du module de conservation G’ et du facteur de perte tan(δ)
(tan(δ) = G” / G’) présentées sur la Figure 2.1.16 mettent en évidence deux
aspects. Le premier aspect est la présence sur le système non post-cuit de
deux pics de relaxations visibles sur la représentation de tan(δ) accompagnés
de la chute du module G’. Ce résultat montre que la densité du réseau formé est
faible et que la réticulation est donc incomplète sans post-cuisson. Le deuxième
aspect soulevé est la diminution de la température de la température de re-
laxation α lorsque la température de cuisson est plus élevée. Cette diminution
de Tα est due à une scission de chaînes causées par la dégradation thermique.
Ainsi dans le cas des cyanates esters, la nécessité d’augmenter la tempéra-
ture de post-cuisson pour atteindre des taux de conversion élevés amène à une
compétition entre les réactions de réticulation et de dégradation thermique.
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Figure 2.1.16 – Courbes DMA de composites
carbone/cyanate ester en fonction de la température de post-cuisson
[Goertzen et Kessler, 2007]
2.1.3 Relations structure-propriété
Comme il a été spécifié auparavant lors de la réticulation, la structure
chimique, c’est-à-dire l’encombrement des éléments X reliant les cycles
aromatiques, la nature des substituants sur les cycles aromatiques, la symétrie
de la structure ainsi que la fonctionnalité ont un impact sur la réactivité des
résines cyanates esters.
Dans cette partie est étudiée l’influence de la structure chimique sur les
propriétés des polymères cyanates esters. Le caractère aromatique élevé grâce
à la formation des cycles triazines et à la présence des cycles aromatiques
confère au réseau polycyanurate une température de transition vitreuse
(Tg) élevée et ainsi des températures d’utilisation élevées. La présence des
liaisons éther dans la structure chimique permet une bonne résilience du
polymère car cette liaison est une rotule chimique qui apporte de la mobilité
au motif. Enfin, le réseau polycyanurate est très peu polaire grâce à l’absence
de dipôles attribuée à l’arrangement symétrique des atomes électronégatifs
O et N de part et d’autre de C électropositif. Grâce à cette faible polarité,
les polycyanurates possèdent de faibles propriétés diélectriques et une faible
absorption d’eau comparé aux autres polymères haute performance comme
les époxydes ou les BMI.
Le Tableau 2.1.1 récapitule le lien entre les principales propriétés des
cyanates esters et leur structure [Fang et Shimp, 1995].
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Tableau 2.1.1 – Propriétés des cyanates esters en fonction de
leur structure
Caractéristiques structurales Propriétés
Fonctions cyanates
Faible toxicité
Facilité de mise en oeuvre
Réaction avec les époxydes
Mélanges avec les thermoplastiques
Forte aromaticité (triazine) Température d’utilisation élevée
Liaison éther -O- Ténacité élevée
Faible densité de réticulation (volume libre élevé) Ténacité élevée
Faible polarité
Propriétés diélectriques faibles
Faible absorption d’humidité
Propriétés thermiques
De manière générale, la stabilité thermique des polymères est reliée à la
force des liaisons chimiques. Pour atteindre la stabilité thermique la plus élevée,
les critères suivant sont recherchés [Hamerton, 1994b] :
• la structure ne doit posséder que des liaisons fortes,
• la structure ne doit pas permettre les réarrangements faciles (par exemple
isomérisation),
• la stabilisation de la structure par résonance des électrons doit être maxi-
misée,
• les structures cycliques doivent avoir des angles de liaison standards,
• la présence de liaisons multiples doit être privilégiée.
Une structure avec des chaînes présentant des cycles aromatiques liés
par des liaisons de type para présentent en général la plus haute stabilité
thermique, le plus haut point de ramollissement et la solubilité la plus
faible. Par contre, pour faciliter la mise en œuvre, il est courant d’introduire
des liaisons de type meta à la place des para. Les cycles aromatiques sont
également plus stables si tous les éléments de substitution sont des hydro-
gènes car ces éléments deviennent réactifs à des températures élevées en
atmosphère oxydante. Pour faciliter la mise en œuvre des polymères, des
liaisons flexibles doivent être introduites pour relier les cycles aromatiques.
Parmi les liaisons possibles, les groupes –CO-, -COO-, -CONH-, -S-, -SO2-,
-O-, -[CF2]n- et [(CF3)2]n sont ceux qui altèrent le moins la stabilité thermique.
Grâce à leur forte aromaticité, les réseaux polycyanurates présentent des
températures de transition vitreuse élevées entre 250 et 290˚C et même
jusqu’à 400˚C pour les résines PT [Fang et Shimp, 1995]. Cette haute Tg est
également à relier à la courte longueur des chaînes des monomères. En effet,
pour améliorer les propriétés diélectriques la longueur de chaîne entre deux
fonctions réactives a été rallongée, ce qui a pour autre effet de diminuer la Tg.
Comme le montre les tableaux des propriétés des cyanates esters en fonction
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de la structure des monomères en Annexe A1, le dicyanate de bisphénol
M présente à la fois la plus basse Tg (190˚C) et les plus faibles propriétés
diélectriques (ε’=2,53 et tan(δ)=0,002 à 1 GHz).
Leur stabilité thermique décrite par la température de début de dégra-
dation mesurée lors d’un essai de TGA à 10˚C/min sous air est supérieure
de 20˚C à celle des résines BMI [Fang et Shimp, 1995]. Pour la majorité des
structures polycyanurates, cette température est égale à 385 - 430˚C.
Le taux de charbonnement ou de carbonisation, appelé char yield, qui
est un indicateur de la stabilité thermique des polymères, est mesuré par
TGA sous azote. Il est 15 à 20% plus important pour les résines cyanates
esters comparé aux époxydes montrant ainsi leur bonne stabilité thermique.
Le dicyanate de bisphénol F et les résines PT présentent même un taux
de charbonnement égal à 60-65% et un comportement très proche de celui
des résines phénoliques connues pour leurs bonnes propriétés de stabilité
thermique.
Concernant la propriété d’inflammabilité, les cyanates esters ont prouvé
leur caractère autoextinguible s’ils contiennent des liaisons fluorées,
soufre et méthylène (chaîne aliphatique carbonée de longueur minimale)
[Fang et Shimp, 1995].
Propriétés mécaniques
La ténacité des réseaux polycyanurates est élevée en grande partie grâce à
la présence de liaisons éther, à la faible densité de réticulation et au volume
libre élevé [Hamerton, 1994b].
Leurs propriétés d’allongement à la rupture et de ténacité sont intermé-
diaires à celles de résines BMI et de résines époxydes multifonctionnelles
ou diépoxydes. Leur module d’Young est 10 à 15% supérieur à celui des
résines thermodurcissables ayant une haute Tg (250˚C). Ce haut module
peut être le reflet de moindres frictions entre les chaînes ou une augmentation
du volume libre ou encore une diminution de la densité de réticulation
[Fang et Shimp, 1995].
Parmi les différents réseaux polycyanurates (Annexe A1), le dicyanate
de résorcinol présente à la fois une résistance, une rigidité et une ténacité
élevées. Ces bonnes propriétés seraient attribuées à la rotation facilitée
autour des liaisons éther connectées aux benzènes et aux cycles triazines
[Fang et Shimp, 1995].
Les résines PT ont une fonctionnalité supérieure à celle des autres mo-
nomères, ce qui permet une augmentation de leur température de transition
vitreuse. Cependant, ceci est accompagné d’une diminution de la résistance
en traction (35 MPa) et leur allongement à la rupture (1,8%) à température
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ambiante [Fang et Shimp, 1995]
Les résines cyanates esters présentent également une meilleure conservation
des propriétés mécaniques en température. Par exemple, une résine à base de
dicyanate de bisphénol A dont la Tg est égale à 248˚C conserve son module
de cisaillement à hauteur de 50% lors un essai à 170˚C contre seulement 30
à 35% pour des résines époxydes ayant une Tg équivalente [G’Sell et al., 1990].
Propriétés diélectriques
Rappelons que les résines cyanates esters ont été développées dans le
domaine électronique. Un matériau qui présente de faibles propriétés diélec-
triques permet de concevoir des circuits imprimés plus légers et facilite la
transmission des microondes pour des applications de communication sans fil
ou de radômes.
Pour un cyanate ester réticulé, l’absence de dipôles forts due à l’arrange-
ment symétrique des atomes électronégatifs O et N autour des C électropositifs
confère au polymère de faibles propriétés diélectriques, ainsi qu’une faible
absorption d’eau.
Les propriétés diélectriques des cyanates esters décrites dans ce paragraphe
sont représentées par la constante diélectrique ε’ qui est la mesure de la
résistance du matériau à une charge dans un champ électrique spécifique relatif
au vide. Cette mesure est proportionnelle à la capacité et à la permittivité
due à l’alignement des dipôles. Le facteur de dissipation ou tan(δ) est égal au
rapport de ε” sur ε’, avec ε” représentant les pertes dues aux mouvements
des dipôles et à la conductivité ionique. Ces mesures sont dépendantes de la
fréquence, de la température et de l’humidité absorbée par le matériau.
Un matériau est considéré comme possédant des propriétés diélectriques
faibles lorsque sa constante diélectrique est inférieure à 2,7 et son facteur de
dissipation inférieur à 0,002. Les faibles propriétés des résines cyanates esters
sont donc liées à leur faible polarisation par unité de volume. Cette faible
polarisation est liée à la force, la nature, la mobilité et la concentration des di-
pôles permanents ou induits. La présence d’impuretés ou de groupes cyanates
n’ayant pas réagi lors de la réticulation viennent donc perturber cette polarisa-
tion. La polarisation est également liée à la compacité moléculaire, la mobilité
moléculaire (loin ou proche de la Tg) et la localisation des électrons dans la
structure chimique [Snow et Buckley, 1999]. Donc la structure influence les
propriétés diélectriques des différents monomères cyanates esters (Annexe A1).
Plus précisément, plus la chaîne d’hydrocarbures positionnée entre les
cycles aromatiques est encombrante, plus la constante diélectrique diminue.
Par exemple, la constante diélectrique d’un dicyanate de bisphénol M (2,53
à 1 GHz) est inférieure à celle du dicyanate de bisphénol A (2,79 à 1 GHz).
La nature des atomes de substitutions positionnés en X dans la structure
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vont également modifier les propriétés diélectriques. Les atomes de soufre
ou d’oxygène par exemple augmente la polarité du cyanate ester ce qui
par conséquent augmente la valeur de constante diélectrique. Par contre,
la substitution par la fluorine (CF2) a tendance à diminuer la polarisation
et donc affaiblir la constante diélectrique. Un autre facteur structural qui
modifie les propriétés diélectriques est la compacité moléculaire et donc le
volume libre. L’augmentation du volume libre, notamment en incorporant
des groupes de substitution vont permettre à la constante diélectrique de
diminuer, ce qui est le cas de la résine dicyanate de tétraméthyl de bisphénol
F qui possède des groupes méthyles substitués en position ortho. Il faut noter
que l’augmentation du volume libre présente certes des avantages au niveau
des propriétés diélectriques du matériau mais cela se fait au détriment des
propriétés mécaniques.
Pour résumer, pour diminuer les propriétés diélectriques, le monomère
cyanate ester aryle sélectionné doit présenter une plus grande structure
carbonée, ou posséder des liaisons fluorées, ou encore présenter des groupes
méthyles en position ortho.
Shimp et Chin ont étudié l’influence de la nature et de la concentra-
tion en catalyseur sur les propriétés diélectriques de dicyanates esters. De
manière générale, ils affectent peu ces propriétés. Par exemple, en ajoutant
au dicyanate de bisphénol M 0,15% de naphténate de zinc et 3 à 7% de
nonylphénol ou 1 à 5% de dinonylphénol, la constante diélectrique et le facteur
de dissipation varient peu [Shimp et Chin, 1994]. Les ions métalliques et les
résidus phénoliques présents en faible quantité ne vont donc pas altérer la
polarité du réseau polycyanurate.
Résistance chimique
Les cyanates esters sont considérés comme résistants à l’eau grâce au
caractère apolaire des cycles triazines. Dans le cas d’un dicyanate de bisphénol
A, plus le polymère est réticulé à un taux de conversion proche de 1, meilleure
est sa stabilité lors d’essais en immersion dans de l’eau portée à ébullition
[Fang et Shimp, 1995]. La structure chimique a également son importance sur
le gain de masse de polymères testés sous une pression de vapeur à 121˚C.
Le dicyanate de tétraméthylbisphénol F constitués de groupes méthyles
substitués en position ortho des cycles aromatiques présente des réactions
d’hydrolyse après 600h de test comparé à seulement 200h pour le dicyanate
de bisphénol A [Fang et Shimp, 1995].
Des tests réalisés avec des dégraissants, des agents décapants, du fuel ou
des fluides hydrauliques rencontrés dans l’industrie électronique et composite
ont montré une meilleure résistance aux produits chimiques des cyanates esters
comparés aux résines BMI [Hamerton, 1994b]. Seul l’hydroxyde de sodium
dégrade par exemple le dicyanate de bisphénol A dont la surface devient
terne et attaquée par des réactions de saponification. Comme pour l’eau, la
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substitution des liaisons ortho des cycles aromatiques permet de retarder les
réactions de saponification. Les substituants de par leur encombrement jouent
alors un rôle de protection des cycles triazines.
Exemples de monomères utilisés dans l’industrie
Les principales propriétés des monomères utilisés le plus couramment
dans l’industrie sont décrits dans la suite de cette partie afin de comprendre
leurs principales différences et l’intérêt de la sélection des résines phénoliques
triazines dans cette étude [Kessler, 2012].
Parmi les différents monomères cyanates esters, le dicyanate de bisphé-
nol A est le monomère le plus courant à bas coût. Ce monomère se solubilise
bien dans des solvants tels que le méthyl éthyl cétone (MEC), l’acétone ou
autre solvant utilisé dans la fabrication des pré-imprégnés. Sa haute Tg à
289˚C et ses faibles propriétés diélectriques le rendent attractif pour des
applications de circuit imprimé ou de radômes. Ce monomère est aussi utilisé
pour réaliser des mélanges cyanates esters afin d’augmenter la Tg du matériau
et abaisser la viscosité à température ambiante lors de la mise en œuvre des
composites par voie liquide.
Le dicyanate de bisphénol E se présente à température ambiante sous
la forme d’un liquide de faible viscosité égale à 90-120 mPa.s. Une fois réticulé,
ce polymère présente une Tg de 258˚C et une ténacité relativement élevée
par rapport aux autres polymères cyanates esters ce qui se traduit par un
allongement à la rupture de 3,8 et une résistance à l’impact de 190 J/m2.
De par ses bonnes propriétés mécaniques et sa faible viscosité, ce monomère
est adapté à la mise en œuvre de matériaux composites haute température
par le biais des procédés RTM, d’enroulement filamentaire, de pultrusion ou
de réparation par injection. Ce monomère est mélangé à d’autres cyanates
esters pour abaisser leur viscosité et permettre par exemple la réalisation
de structures de missiles par enroulement filamentaire à température ambiante.
Le dicyanate de tétraméthylbisphénol F a la particularité de posséder
des groupes méthyles substitués en position ortho des cycles aromatiques à
la place des atomes d’hydrogène. Cette différence structurale le rend plus
hydrophobe et améliore sa résistance à l’hydrolyse et aux produits chimiques
comparé aux autres monomères cyanates esters.
Le dicyanate de bisphénol M est le monomère présentant la plus basse
Tg de 190˚C mais les plus faibles propriétés diélectriques avec une constante
diélectrique égale à 2,53 et un facteur de dissipation égal à 0,002. Il présente
également un cycle de cuisson rapide avec une faible reprise d’humidité (0,7%)
et possède une ténacité élevée avec la plus grande résistance à l’impact de 210
J/m2.
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Le dicyanate dicyclopentadiénylbisphénol a été développé pour allier
une baisse des propriétés diélectriques et d’absorption d’humidité tout en
conservant une Tg élevée de 244˚C grâce à sa structure cyclo-aliphatique
fortement aromatique.
Parmi la famille des résines cyanates esters, ce sont les résines phénoliques
triazines (PT) qui sont sélectionnées dans cette étude. Ces résines sont
dérivées des résines novolaques et présentent une fonctionnalité plus élevée
par rapport aux autres monomères cyanates et aux résines phénoliques. Leur
caractère aromatique leur permet d’atteindre des températures de transition
vitreuse supérieures à 320˚C, aussi élevées que celles des résines polyimides
[Snow, 1994]. La température de transition vitreuse est actuellement un
critère utilisé dans le secteur aéronautique pour qualifier des matériaux
composites à matrice organique. Cette Tg doit donc être supérieure à la
température d’utilisation pour que le matériau soit éligible. Les résines PT
présentent également comme les résines phénoliques d’excellentes propriétés
auto-extinguibles et de non propagation des flammes ainsi que des niveaux
de densité de fumées avec une faible toxicité requis pour des applications
aéronautiques. Leur faible viscosité et leur fenêtre de mise en œuvre sur une
large gamme de températures les rendent également attractives pour la mise
en œuvre des composites par RTM [Nair, 2004]. Ces résines sont miscibles
dans des solvants qui s’évaporent à de basses températures. De plus, leurs
propriétés mécaniques et d’allongement à la rupture sont équivalentes à
celles des résines polyimides hautes performances. Leur thermo-stabilité est
supérieure à celle des résines phénoliques et comparables à celle des résines
polyimides. En revanche, ce sont les résines cyanates esters qui présentent le
taux d’absorption d’humidité (3,08% pour le grade PT30) et les propriétés
diélectriques (ε’=2,97 et tan(δ)=0,007 pour le grade PT30) les plus élevées
mais ces propriétés restent tout de même inférieures à celles des résines
époxydes et BMI.
Conclusion de l’étude bibliographique
Pour conclure, parmi les monomères cyanates esters, les cyanates esters
aryles présentent la meilleure stabilité chimique. De par les effets de résonance
des cycles aromatiques, les cyanates aryles sont stables envers l’isomérisation,
ce qui permet aux réactions de cyclotrimérisation d’avoir lieu. Ces résines
sont également plus stables lors de leur stockage.
Ces résines cyanates esters présentent des réactions de réticulation
complexes. Les réactions de réticulation générales sont des réactions de
cyclotrimérisation par étape. Les impuretés telles que des résidus phénoliques,
le triéthyl amine, les métaux de coordination ou autres catalyseurs résiduels
après purification du monomère interagissent avec les groupes cyanates pour
former des intermédiaires réactionnels. Sans leur présence, il serait même
impossible d’initier la réaction de cyclotrimérisation seulement par l’effet de
la température. Ces impuretés bien que nécessaire à l’initiation de la réaction
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de cyclotrimérisation doivent être contrôlées par l’étape de purification
lors de la synthèse des cyanates esters. En effet ces impuretés si elles sont
présentes en quantité trop importantes présentent un effet plastifiant dans
le réseau réticulé ce qui diminue alors la Tg et les propriétés mécaniques du
matériau. Les résines cyanates esters sont également réactives vis-à-vis des
molécules d’eau qui sont présentes comme impuretés résiduelles ou amenées
par l’humidité de l’air. Les groupes cyanates réagissent avec l’eau pour former
des carbamates qui ont pour effet de diminuer la Tg du matériau et abaisser
sa tenue thermique par la dégradation des carbamates à partir de 180˚C. Le
contrôle de l’humidité lors de la mise en œuvre des résines cyanates esters
est un point clé à surveiller pour assurer la meilleure stabilité thermique
du matériau. Pour ces résines, il est d’autant plus important d’atteindre un
taux de conversion proche de 1 en fin de réticulation afin de maximiser leur
caractère apolaire dû à la répartition symétrique des dipôles sur le cycle
triazine et assurer la plus faible attractivité à l’eau possible pour optimiser
leur résistance à l’hydrolyse.
Parmi les cyanates esters aryles, ce sont les résines phénoliques triazines
qui ont été sélectionnées pour leur bon potentiel pour cibler des applications
structurales aéronautiques. Leur fort caractère aromatique assure une haute
Tg supérieure à 400˚C pour le grade PT30 et ainsi une température d’utili-
sation élevée. Leur faible viscosité et leur large fenêtre de mise en œuvre les
rendent attractives pour la mise en forme des composites par voies liquides.
Ces résines présentent de bonnes propriétés mécaniques intermédiaires à celles
des résines thermodurcissables hautes performances avec un allongement
à la rupture équivalent à celui des résines BMI et un module élastique
comparable à celui des résines époxydes. En revanche, ces résines ont une
plus forte sensibilité à l’eau par rapport aux autres monomères cyanates esters.
L’objectif de ce travail est d’étudier les différences au niveau de la chimie
et de la structure entre ces deux grades, notamment en suivant l’évolution des
propriétés rhéologiques au cours de la réaction de réticulation, afin d’expliquer
leur différence de stabilité thermique.
2.2 Présentation des matériaux
Comme il a été spécifié dans le chapitre 1, les pièces en matériaux
composites vont être sollicitées à des températures de 200 à 300˚C. Pour
répondre à cette problématique, les résines qui ont été retenues sont les
résines phénoliques triazines de grade PT15 et PT30. Ces résines sont sélec-
tionnées pour leur température de transition vitreuse (Tg) élevée, supérieure
à 325˚C pour la résine PT15 et supérieure à 400˚C pour le grade PT30
[La Delfa et al., 2010]. De plus, elles présentent une faible viscosité de 30mPa.s
à 80˚C pour la résine PT15 et de 300-500 mPa.s à 80˚C pour la résine PT30
(d’après les données du fournisseur Lonza), ce qui est une caractéristique
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recherchée pour la mise en œuvre des matériaux composites par injection RTM.
Les deux grades des résines sont composés de cycles aromatiques terminés
par un groupe cyanate O-C≡N et reliés entre eux par un groupe méthylène
CH2, comme le montre la Figure 2.2.1. Ce motif se répète un nombre de
fois n qui diffère entre les 2 grades. La résine PT30 est présentée comme
ayant une masse moléculaire plus importante que celle de la résine PT15
[Bauer et al., 2008]. La masse moléculaire moyenne est connue pour la résine
PT30 et elle est égale à 320 à 420 g/mol [Snow, 1994].
Figure 2.2.1 – Structure chimique des résines PT15 et PT30
Ces résines suivent le même mécanisme de réticulation présenté pour les
résines cyanates esters dans la partie 2.1.2. Ce mécanisme décrit par la Figure
2.2.2 apparaît en deux étapes : la cyclotrimérisation suivi de l’extension de
chaîne.
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Figure 2.2.2 – Mécanisme de réticulation des résines
phénoliques triazines [Ramirez et al., 2002] [Marella, 2008]
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Les résines phénoliques triazines sont aujourd’hui peu utilisées dans des ap-
plications commerciales car elles présentent un comportement irrégulier lors de
leur réticulation. En effet, comme vu dans la partie 2.1.2, la réaction de réticu-
lation peut être catalysée par la présence d’impuretés résiduelles de la synthèse
des monomères telles que les phénols, le triéthyl amine ou les ions métalliques.
Comme toutes les résines cyanates esters, les résines PT avant une complète
réticulation sont très sensibles à l’eau et peuvent former des carbamates qui
vont avoir pour conséquences de diminuer la Tg du polymère et aussi entraî-
ner une dégradation prématurée par leur décomposition aux températures de
180-190˚C. Comme les mécanismes de réticulation sont imprévisibles, la mise
au point du procédé de mise en œuvre de la résine est alors délicate et les
propriétés du polymère peuvent varier de façon importante [Janković, 2011].
2.3 Caractérisation des matériaux à l’état de
réception
Cette partie présente la caractérisation physico-chimique par IRTF, RMN
et CES des résines PT15 et PT30 à l’état de réception afin de comprendre ce
qui les différencie. Les méthodes de caractérisation présentées dans la thèse
sont décrites en Annexe A2.
2.3.1 Analyse de la structure chimique
IRTF
Des essais de spectroscopie IRTF sont effectués sur les résines PT15 et
PT30 à l’état de réception. Chaque mesure est effectuée avec le module ATR
(Attenuated Total Reflectance) en accumulant 16 scans avec une résolution
de 2 cm-1 dans la gamme spectrale de 600 à 4000 cm-1. Cette technique est
détaillée en Annexe A2. Pour comparer les différents échantillons, les spectres
obtenus sont normalisés par rapport à la bande de référence à 1015 cm-1 qui
correspond à la déformation des liaisons C-H du benzène dans le plan. Ces
résultats sont présentés sur la Figure 2.3.1.
Les bandes d’absorption identifiées sur les spectres IRTF sont présentées
dans le Tableau 2.3.1 pour les deux résines.
Les spectres présentent une double bande de forte intensité à 2235 et
2261 cm-1. Cette double bande est caractéristique de l’élongation de la liaison
C≡N du groupe cyanate O-C≡N [Guenthner et al., 2011] [Snow, 1994]. Trois
autres bandes qui apparaissent pour les deux grades à 1125, 1160 et 1185
cm1 peuvent également être attribuées à la liaison du groupe cyanate O-C≡N
aux cycles aromatiques. En effet l’élongation des liaisons C-O-C est identifiée
vers 1160-1240 cm-1 [Nakanishi et Solomon, 1977] et Snow a montré que
dans le cas des cyanates esters ces bandes peuvent être décalées à 1120 cm-1
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Figure 2.3.1 – Spectre IRTF des résines PT15 et PT30 à
l’état de réception
[Snow, 1994].
Seul le spectre IRTF de la résine PT30 présente des bandes à 1365
cm-1 et 1562 cm-1. Ces deux bandes sont respectivement attribuées aux
élongations N-C-O et C=N-C qui sont des liaisons caractéristiques des cycles
triazines [Ramirez et al., 2002] [Nakanishi et Solomon, 1977]. La présence de
cycles triazines identifiés dans la résine PT30 signifierait que la PT30 est
« pré-réticulée » à l’état de réception. Ce qui n’est pas le cas de la résine PT15.
Sur les essais IRTF, des molécules à de très faibles concentrations infé-
rieures à 1-2% ne sont pas toujours détectées. Pour s’assurer que la résine
PT15 ne contient pas de cycles triazines, des essais complémentaires de RMN
13C sont effectués.
RMN 13C
Pour réaliser les mesures RMN (Résonance Magnétique Nucléaire)du car-
bone 13C, les résines cyanates esters ont été au préalable diluées dans un sol-
vant, le chloroforme deutéré (CDCl3) dont le déplacement chimique est visible
à 77 ppm en RMN 13C. Le chloroforme est un solvant classiquement utilisé en
RMN dans lequel sont solubles ces résines. Les essais RMN 13C sont effectués à
une fréquence de résonance de 100 MHz avec un nombre d’acquisition de 10000
scans et un délai de 5s entre les scans contrairement aux essais de RMN 1H qui
ne nécessitent l’acquisition que de 32 scans avec un délai de 5s entre chaque
scan pour obtenir des informations sur les structures chimiques qui nécessitent
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Tableau 2.3.1 – Nombre d’ondes des pics détectés sur les
spectres IRTF des résines PT15 et PT30
Nombre d’onde (cm-1) Attribution des pics
PT15 PT30 Intensité Liaison Nature
3061 3060 Bande élongation C-H Aromatique
2927 2926 Forte élongation asymétrique C-H -CH2-
2261
2235
2262
2235
Moyenne (double ou triple
bande selon l’environnement)
élongation C≡N Cyanate O-C≡N
1604
1581
1499
1489
1604
1581
1490
Variable
4 bandes
élongation C=C Aromatique
-
1567
1368
-
élongation C=N-C
élongation N-C-O
Triazine
1452 1452 - vibration de déformation angulaire (cisaillement) de CH2 CH2
1421 1420 Forte déformation =C-H dans le plan =CH-CH2
1185
1161
1124
1184
1162
1127
Forte élongation C-O des liaisons C-O-C aromatique Ether aromatique
1084
1064
1084
1063
Faible élongation C-O-C aliphatique Ether aliphatique
1015 1015 - vibration, déformation C-H du benzène dans le plan Aromatique
946 944 Faible déformation hors plan C-H Aromatique
913 913 Faible - -
805 806 Moyenne à forte disubstitution para déformation =C-H hors plan Aromatique
751 753 Forte disubstitution ortho déformation =C-H hors plan Aromatique
des temps de relaxation long et présentes dans de faibles concentration. Le
principe de cette technique est expliqué en Annexe A2.
Les spectres des essais de RMN 13C sur les résines PT15 et PT30 sont
exposés sur la Figure 2.3.2. Grâce aux essais DEPT 135 (Distortionless
Enhanced Polarization Transfer) et des simulations effectuées sur le logiciel
ChemDraw en Annexe A3, il a été possible d’identifier les différents types de
carbone associés à leur environnement, dans le Tableau 2.3.2. Lors des essais
RMN 13C DEPT 135, un angle de détection spécifique de 135˚est appliqué,
ce qui permet de différencier les 4 types de carbone : les carbones quaternaires
(>C< ) n’apparaissent pas, >CH- et -CH3 apparaissent avec un signal positif,
>CH2 avec un signal négatif.
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Figure 2.3.2 – Spectres RMN 13C des résines PT15 et PT30
dissoutes dans le CDCl3
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Tableau 2.3.2 – Déplacements chimiques obtenus sur les
spectres RMN 13C des résines PT15 et PT30
Déplacements chimiques
(ppm)
Description
137 - 140
149 - 154
C des cycles aromatiques
114 - 116
127-132
CH
108 C des groupes cyanates
29 - 30
34 - 35
40
CH2
L’attribution des signaux de résonance des carbones a été effectuée en se ba-
sant sur les données de la littérature sur les résines cyanates esters [Snow, 1994]
[Mirco, 1995]. Des précisions sont à apporter par rapport aux résultats présen-
tés sur les Figures 2.3.2 :
1. Le massif de pics présent vers 108 ppm correspond aux carbones des
liaisons cyanate O-C≡N et sont identifiés sur les spectres RMN 13C des
deux grades.
2. Les massifs de pics présents vers 137-140 ppm et 149-154 ppm repré-
sentent les carbones des cycles aromatiques et se retrouvent dans les
deux résines.
3. En comparant ces massifs de pics présents dans les résines PT15 et PT30,
des différences sont notables sur l’allure des pics :
• vers 110 ppm, le pic est plus intense pour la PT30 par rapport à la
PT15. Ce pic correspond aux liaisons cyanates en bout de chaîne ;
l’augmentation de l’intensité serait due à une différence d’environ-
nement et serait probablement liée à la présence du cycle triazine
dans la résine PT30 ;
• sur la résine PT30, un pic supplémentaire est présent vers 150 ppm,
il correspond à un carbone quaternaire dans un cycle aromatique ; la
RMN étant sensible aux petites variations de microstructure, cette
intensité supplémentaire serait liée à un changement dans l’environ-
nement qui pourrait être la présence de cycles triazines.
4. De plus, certains pics apparaissent plus larges sur le spectre de la PT30
par rapport à la PT15, par exemple le pic à 35 ppm. Cet élargissement
des pics en RMN s’explique par la présence d’une plus grosse structure
dont le mouvement lent favorise les liaisons dipolaires et les interactions.
Il est donc possible que l’élargissement et l’augmentation de l’intensité
soient dus à la réticulation de la résine qui modifie l’environnement.
Dans la littérature, les cycles triazines ont été identifiés vers 172 ppm pour
des résines dicyanates esters [Mirco, 1995]. Il est donc surprenant de ne pas
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avoir de déplacement chimique vers 170-175 ppm pour la résine PT30. Afin
de mettre en évidence la présence ou non de cycles triazines qui relaxent sur
des temps longs, un agent de relaxation paramagnétique l’acétylacétonate de
chrome III (Cr(AcAc)3) est ajouté aux résines diluées dans le chloroforme.
Ces résultats sont présentés sur la Figure 2.3.3 et révèlent la présence d’un
pic de faible intensité à un déplacement chimique de 171 ppm pour la résine
PT30. Ce pic n’est pas visible pour la résine PT15.
Figure 2.3.3 – Essais de RMN 13C effectués sur les résines
PT15 et PT30 dissoutes dans le CDCl3 avec l’ajout d’un agent de relaxation
le Cr(AcAc)3
Les tests RMN 13C ont donc permis de confirmer la présence de cycles
triazines dans la résine PT30 et leur absence dans la résine PT15. Cette diffé-
rence structurale implique des différences de synthèse entre les deux grades.
En effet pour synthétiser des prépolymères cyanates esters, les monomères
sont chauffés en présence ou non de catalyseur jusqu’à un taux de conversion
donné allant de 10 à 50% [Shimp, 1988].
Les massifs de pics présents vers 29, 35 et 40ppm correspondent aux
carbones des CH2 et sont identifiés sur les spectres RMN 13C des deux
résines. Il est possible d’associer ces 3 massifs de pics à leurs configurations
spatiales. Ainsi, le massif de pic vers 29 ppm est attribué aux liaisons de type
ortho/ortho, celui vers 35 ppm aux liaisons ortho/méta et ortho/para et le
pic vers 40 ppm aux liaisons para/para et para/méta. A partir des aires de
ces massifs de pics est calculée la répartition des liaisons CH2 en fonction de
leur organisation spatiale. Pour les deux résines, 50% des groupes méthylènes
sont en position ortho/méta et ortho/para, 20% sont substitués en position
ortho/ortho et 30% para/para ou para/méta. Ce résultat montre que les deux
résines présentent de manière générale une même configuration spatiale dans
l’arrangement des groupes CH2 reliés aux cycles aromatiques.
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Détermination des masses molaires
Les deux grades présentent à l’état de réception des viscosités différentes.
A 80˚C, la résine PT30 a une viscosité dix fois plus élevée que celle de la
PT15. Afin de compléter la caractérisation et comprendre cette différence
de viscosité, la masse molaire des résines PT15 et PT30 est mesurée par
chromatographie à exclusion stérique (CES). Cette technique est détaillée en
Annexe A2.
La Figure 2.3.4 présente les courbes obtenues par CES pour les ré-
sines à l’état de réception. La Figure 2.3.4-a montre les signaux mesurés
par le détecteur réfractométrique. Ces mesures sont proportionnelles à la
concentration des espèces. De l’intégration de ces courbes sont déduites les
distributions de masses molaires présentées en Figure 2.3.4-b. L’allure de ces
courbes met en avant la polymolécularité des deux résines, c’est-à-dire la
présence d’une multitude de molécules de tailles différentes. Pour la PT15,
4 populations se distinguent contre 5 populations pour la PT30. Le signal
mesuré par le détecteur de lumière multi-angle confirme la présence de ces
différentes populations. Les populations éluées à des volumes après 18,3mL,
soit pour des masses molaires inférieures à 860 g/mol apparaissent dans
les deux résines mais en proportions différentes. La principale disparité
entre les deux résines réside dans les molécules de masses molaires plus
élevées. En effet, l’allure des courbes diffère pour les molécules éluées entre
15 et 18,3mL, soit pour les masses molaires comprises entre 860 et 1650
g/mol pour la PT15 et entre 860 et 2350 g/mol pour la PT30. Des molécules
de masses molaires plus élevées ne sont donc présentes que dans la résine PT30.
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Figure 2.3.4 – Essais de chromatographie à exclusion stérique
réalisés sur les résines PT15 et PT30 : courbes mesurées par le détecteur
réfractométrique (a) et courbes de la répartition des masses molaires (b)
La représentation des masses molaires cumulées, montrée en Figure 2.3.5,
confirme une proportion plus importante d’entités de masses molaires plus
élevées pour la résine PT30. En effet, 50% des entités ont une masse molaire
supérieure à 680 g/mol pour la PT30 comparé à 20% seulement pour la PT15.
Comme attendu, la résine PT15 contient une proportion plus importante de
molécules de plus faibles masses molaires, avec 70% des molécules qui ont
une masse inférieure à 500 g/mol et 40% inférieure à 300 g/mol. La résine
PT30 contient également des petites molécules mais dans des proportions plus
faibles, soit 40% de molécules de masses molaires inférieure à 500 g/mol et
20% inférieure à 300 g/mol.
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Figure 2.3.5 – Représentation des masses cumulatives mesu-
rées par essai CES pour les résines PT15 et PT30
Tableau 2.3.3 – Calculs des nombres n et des masses molaires
pour les résines PT15 et PT30
Résultats RMN 1H Résultats CES
RIPT n Mn(g/mol) Mn (g/mol) Mw (g/mol) D (Mw/Mn)
PT15 0,332 0,65 335 355 464 1,31
PT30 0,406 1,6 460 499 772 1,5
Les calculs de la masse molaire moyenne en nombre (Mn) donnent une
masse de 355 g/mol avec un indice de polydisperdité (D) de 1,31 pour la
PT15 et une masse molaire de 499 g/mol avec un indice de polydispersité de
1,5 pour la PT30.
A partir des résultats de RMN 1H, il est possible d’estimer la masse
molaire moyenne en nombre des résines en calculant le rapport d’aromaticité
(rapport RI de l’intégration des protons de méthylène par rapport aux protons
aromatiques, calcul détaillé en Annexe A4). Ces résultats sont donnés dans le
Tableau 2.3.3.
Les masses molaires moyennes en nombre estimées à partir des essais de
RMN 1H sont du même ordre de grandeur que les valeurs obtenues à partir
des essais CES, ce qui confirme ces résultats.
La polydispersité des résines PT pourrait être due à la polydispersité
des précurseurs novolaques. En effet, les résines PT sont produites par la
réaction entre des résines novolaques qui sont des précurseurs phénoliques et
une solution diluée qui contient des chlorures de cyanogène (ClCN) en milieu
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basique. Cette synthèse est schématisée sur la Figure 2.3.6.
Figure 2.3.6 – Synthèse des monomères PT à partir des
précurseurs résines novolaque et d’un chlorure de cyanogène
[Gardziella et al., 2000]
Ces résines novolaques sont d’abord synthétisées à partir de phénol et de
formaldéhyde avec un ratio F/P < 1 en milieu acide, comme illustré sur la
Figure 2.3.7. Différents isomères peuvent être produits durant leur synthèse :
les isomères ortho/ortho (o,o’), ortho/para (o,p’) ou para/para (p,p’) , sur la
Figure 2.3.7. La Figure 2.3.8 présente les différents isomères obtenus après la
transformation des monomères en oligomères novolaques.
Figure 2.3.7 – Synthèse des monomères novolaques
[Gardziella et al., 2000]
Ce ratio F/P est très important dans la synthèse des résines novolaques
car il ne conditionne non seulement la répartition des ponts méthylènes en
position ortho, méta et para mais aussi sa masse molaire comprise entre 345
et 396 g/mol et sa polydispersité comprise entre 2 et 3,6.
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Figure 2.3.8 – Structures isomères formées pendant la forma-
tion d’oligomères novolaques [Gardziella et al., 2000]
Figure 2.3.9 – Essais CES réalisés sur des résines novolaques
synthétisées à partir de différents ratio F/P de 0,65, 0,75 et 0,85
[Gardziella et al., 2000]
En effet, les essais CES réalisés sur des résines novolaques sur la Figure
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Tableau 2.3.4 – Calcul des masses molaires en fonction du
nombre de répétition de l’unité n
Nombre de
répétition de
l’unité n
Masse molaire
de l’oligomère
(g/mol)
Masse molaire de la 1ère
entité formée après
cyclotrimérisation (g/mol)
Masse molaire d’un
dimère formé par 2
oligomères et un phénol
(g/mol)
0 250 698 594
1 382 1013 856
2 514 1328 1118
3 646 1643 1380
4 778 1958 1642
5 910 2273 1904
6 1042 2588 2166
7 1174 2903 2428
2.3.9 indiquent que plus le ratio F/P augmente, plus l’aire sous la courbe
augmente et donc le pourcentage de molécules de grande taille est élevé. Il
est également mis en évidence que ces résines novolaques ne sont pas des
oligomères purs mais contiennent aussi des résidus de phénol, des dimères et
trimères en quantité non négligeable. Ces résidus de synthèse sont présents
dans des proportions différentes selon le ratio F/P et se retrouveront par la
suite dans les résines PT.
Dans notre cas, la distribution des masses molaires diffère entre les résines
PT15 et PT30 et ceci est probablement dû à l’utilisation de précurseurs
novolaques de polydispersité proche (1,31 pour la PT15 et 1,5 pour la PT30)
mais de masses molaires différentes (355 g/mol pour la PT15 et 499 g/mol
pour la PT30). Pour rappel, les masses molaires des précurseurs novolaques
varient entre 345 et 396 g/mol avec une polydispersité comprise entre 2 et 3,6.
Comme montré par les essais IRTF et RMN 13C, la résine PT30 ne contient
pas seulement des oligomères de taille différente mais aussi des prépolymères
identifiés par la présence de nœuds de réticulation triazines. La masse molaire
théorique des oligomères en fonction du nombre de répétition de l’unité n,
ainsi que la masse molaire des prépolymères formés après la première étape
de cyclotrimérisation (Figure 2.2.2) est calculée dans le Tableau 2.3.4 afin de
relier les différentes populations déterminées sur les essais CES aux entités
chimiques.
Ces calculs montrent que la résine PT15 contient en majorité des oligo-
mères composés d’un nombre de répétition de l’unité n égal à 0 et 1. Les
résines PT15 et PT30 contiennent en proportion équivalente des oligomères
où n est égal à 2, 3 et 4. Pour la résine PT30 la majorité des molécules qui ont
une taille comprise entre 680 et 1200 g/mol correspondent à des oligomères
de plus grande longueur de chaîne pour 5 < n < 7 mais aussi pour des entités
qui contiennent des cycles triazines formés à partir de chaînes de petite taille.
La masse molaire des dimères formés à partir de phénol (Figure 2.1.7) a
également été calculée en fonction de la longueur de chaîne des oligomères.
Dans notre cas, les masses molaires des dimères sont supérieures à 594 g/mol.
54
Chapitre 2. Présentation des résines cyanates esters et caractérisation des
matériaux à l’état de réception
Ces dimères pourraient donc faire partie des 30% des molécules de masse
molaire supérieure à 500 g/mol pour la PT15 et 60% pour la PT30.
Pour conclure sur les distributions de masses molaires, les essais CES ont
clairement montré que les deux résines renferment des espèces de taille et
de masse différentes. Les masses mesurées étant faibles, proches de la limite
de détection et les signaux obtenus par le détecteur de diffusion de lumière
étant peu intenses, ces résultats présentent des incertitudes. Il est malgré tout
possible d’affirmer que la résine PT30 présente une masse molaire moyenne
plus élevée que la PT15 avec des dispersités comparables. Cette différence
de masse molaire est attribuée à la fois à la présence de chaînes plus longues
dans la PT30 mais aussi à la présence de dimères et de cycles triazines qui
forment un premier réseau.
2.3.2 Conclusion du chapitre 2
Les oligomères PT15 et PT30 sont présentés par le fournisseur comme
ayant une même structure chimique au départ mais avec des longueurs de
chaînes différentes. Ce chapitre a permis de caractériser les deux résines
utilisées tout au long de cette étude. Cette étape est primordiale au vu du
manque d’informations fournies dans les fiches techniques des produits.
Les essais de chromatographie à exclusion stérique ont confirmé que la
résine PT30 présente une plus grande masse molaire moyenne égale à 499
g/mol comparé à la résine PT15 à 355 g/mol. Ces essais ont également montré
une polydispersité de ces résines à l’état de réception. Des oligomères avec
différentes tailles de chaînes sont présents en différentes proportions dans les
deux résines. 50% des entités du grade PT30 ont une masse molaire supérieure
à 680 g/mol. A l’inverse, la PT15 contient 40% de ses oligomères avec une
masse molaire inférieure à 300 g/mol. Ces différences sont probablement
dues à l’utilisation de précurseurs novolaques de masse molaire différente.
Des entités de plus grandes masses molaires sont également identifiées en
supplément dans la résine PT30. Ces entités correspondent à des oligomères
possédant des chaînes plus longues, mais également à la présence d’entités
contenant des cycles triazines. En effet, les essais de spectroscopie IRTF ont
distingué les liaisons correspondant aux triazines dans la résine PT30 mais
pas dans la résine PT15. Ces résultats ont été confirmés par des analyses
RMN 13C. La différence de masse molaire initiale, ainsi que la présence des
cycles triazines dans la résine PT30 aura-t-elle une influence sur la formation
du réseau final ? La présence de cycles triazines a pour effet de modifier la
polarité du système et ainsi sa réactivité notamment envers les impuretés.
Selon l’étude de Stutz et Mertes, la réactivité des monomères est
liée à leur mobilité à l’état vitreux et donc à leur structure chimique
[Stutz et Mertes, 1993]. Dans notre cas :
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• une augmentation de la masse molaire et donc de la longueur de chaîne
de l’oligomère amène également à une augmentation de la fonctionnalité,
le grade PT30 a donc une fonctionnalité plus élevée qui contribuerait à
diminuer sa mobilité ;
• à l’opposé les chaînes plus courtes et plus rigides du PT15 rendent les
rotations difficiles ; en considérant uniquement la longueur de chaîne, le
grade PT30 serait donc a priori plus mobile ;
• la répartition des groupes méthylènes en position ortho, para et meta
autour des cycles aromatiques étant similaire pour les deux grades, les
effets de la symétrie sur la mobilité et la réactivité seront équivalents.
Un autre paramètre qui influence fortement la réactivité des résines PT
est la présence d’impuretés. Or avec les techniques de caractérisation utilisées,
il n’a pas été possible de détecter ni de quantifier la présence d’impuretés tels
que les résidus phénoliques, le triéthyl amine, des métaux de coordination
ou encore des carbamates formés en présence d’eau. Il ne sera alors possible
d’émettre que des hypothèses sur le rôle que vont jouer la nature et la
concentration de ces impuretés sur les mécanismes de réticulation des deux
grades.
Ce chapitre a mis en évidence des différences entre les deux grades à l’état
de réception. Dans le chapitre suivant est étudié l’impact de cette différence
sur la cinétique de réticulation, la construction du réseau et les propriétés
physico-chimiques finales des polymères.
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Introduction
L’analyse physico-chimique des oligomères PT15 et PT30 à l’état de récep-
tion a montré que les deux grades présentent une même composition chimique
et une configuration spatiale similaire mais une différence de masse molaire
initiale et la présence d’entités réticulées dans le grade PT30. L’objectif de ce
chapitre est d’analyser l’impact de ces différences sur la cinétique de réaction
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des deux grades et de comprendre comment se structure leur réseau au cours
de la réticulation.
3.1 Etude cinétique
Pour étudier la cinétique de réticulation, il est possible de réaliser des es-
sais en conditions isothermes ou dynamiques en DSC. Les essais isothermes
ont pour avantage de séparer les variables temps et température. Par contre,
ces essais sont plus délicats à mettre en œuvre et présentent des incertitudes
de mesure en début de palier isotherme dû à la stabilisation de l’appareil. Les
essais dynamiques ont l’avantage d’être plus précis pour décrire le début et la
fin de la réaction de réticulation et les paramètres cinétiques sont plus facile-
ment interprétables en comparant les mesures réalisées à différentes vitesse de
chauffe [Sheng et al., 2008]. Ce sont donc les résultats des essais anisothermes
qui seront présentés dans ce chapitre.
3.1.1 Essais anisothermes
Des essais préliminaires ont d’abord été réalisés sur les résines PT15 et
PT30 dans des capsules percées à une rampe de 2˚C/min de 20˚C à 460˚C
sous un flux d’azote de 50 mL/min et sont présentés sur la Figure 3.1.1.
Figure 3.1.1 – Essais DSC réalisés sur les résines PT15 et
PT30 dans des capsules percées à une rampe de 2˚C/min de 20˚C à 460˚C
sous un flux d’azote de 50 mL/min
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Ces courbes présentent alors deux pics exothermiques pour les deux ré-
sines. Le premier pic exothermique qui présente un maximum autour de
270-275˚C correspondrait à l’enthalpie de réticulation [Khanna et al., 1990]
[Lin et al., 2011].
Pour s’assurer que le second pic exothermique ne corresponde pas à la fin
de la réaction de réticulation, des prélèvements des résines réticulées en DSC à
2˚C/min de 20˚C à 250˚C (début du premier pic exothermique), 290˚C (fin
du premier pic exothermique) et 350˚C (entre les deux pics exothermiques)
ont été analysés par IRTF. La Figure 3.1.2 présente ces spectres IRTF réalisés
sur les deux résines à l’état de réception. Chaque mesure est effectuée avec le
module ATR (Attenuated Total Reflectance) en accumulant 16 scans avec une
résolution de 4 cm-1 dans la gamme spectrale de 600 à 4000 cm-1. Cette tech-
nique est détaillée en Annexe A2. Pour comparer les différents échantillons, les
spectres obtenus sont normalisés par rapport à la bande de référence à 1015
cm-1 qui correspond à la déformation des liaisons C-H du benzène dans le plan.
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Figure 3.1.2 – Spectres IRTF des résines PT15 (a) et
PT30 (b) à l’état de réception et réticulées en DSC à une rampe de 2˚C/min
jusqu’à 250˚C, 290˚C et 350˚C dans une capsule percée sous un flux
d’azote
Ces essais ont aussi montré la quasi disparition de la double-bande vers
2260 et 2235 cm-1 associée aux groupes cyanates esters pour des échan-
tillons réticulés jusqu’à 350˚C. Les fonctions réactives ont donc été toutes
consommées et la réaction de réticulation est terminée lorsque le deuxième
pic exothermique apparaît. Le deuxième pic observé en DSC peut donc être
attribué uniquement aux réactions de dégradation et la réaction de réticu-
lation a donc lieu uniquement lors du premier pic exothermique visible en DSC.
Des essais dynamiques réalisés à plusieurs rampes en DSC permettent
d’étudier la cinétique de réticulation des résines PT15 et PT30. Le principe
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d’un essai DSC est présenté en Annexe A2. Environ 10mg d’échantillons
sont placés dans des creusets en aluminium et chauffés sous un flux d’azote
(50 mL/min). La Figure 3.1.3 présente ces résultats pour des rampes de
2˚C/min, 5˚C/min, 10˚Cmin et 15˚C/min après correction de la ligne
de base translatée à 0mW/mg. Chaque essai est réalisé entre 20˚C et une
température correspondant à la symétrisation du pic exothermique qui
représente la signature de la réaction de réticulation.
Les Tableaux 3.1.1 et 3.1.2 regroupent les résultats obtenus, à savoir la
température au maximum des exothermes Tm, les températures de début et
de fin de réaction Ti et Tf et l’enthalpie de la réaction ∆Htot mesurée entre Ti
et Tf.
Figure 3.1.3 – Thermogrammes obtenus pour les résines
PT15 et PT30 à différentes vitesses de chauffe
Pour la PT15, l’enthalpie de réaction varie peu en fonction de la vitesse
de chauffe au regard des incertitudes. Par contre la cinétique de réticulation
de la PT30 présente deux tendances avec une valeur moyenne de l’enthalpie
pour les faibles vitesses et une valeur augmentée pour les deux dernières
vitesses. La forte incertitude sur les données enthalpiques de la PT15 laisse
présager d’un comportement plus instable, moins répétable de la cinétique de
réticulation.
Les valeurs plus hautes d’enthalpies pour la PT15 quelle que soit la
vitesse étaient attendues puisque la résine PT30 est déjà pré-réticulée à l’état
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Tableau 3.1.1 – Résultats des essais DSC dynamiques de la
résine PT15
PT15
2˚C/min 5˚C/min 10˚C/min 15˚C/min
Exotherme de
réticulation ∆Htot (J/g)
818 ± 17 830 ± 55 834 ± 45 817 ± 11
Température maximale
Tm (˚C)
234 ± 1 264 ± 3 289 ± 2 302 ± 6
Température initiale -
finale Ti - Tf (˚C)
150 - 330 175 - 330 180 - 340 200 - 350
Tableau 3.1.2 – Résultats des essais DSC dynamiques de la
résine PT30
PT30
2˚C/min 5˚C/min 10˚C/min 15˚C/min
Exotherme de
réticulation ∆Htot (J/g)
643 ± 19 657 ± 55 699 ± 15 688 ± 5
Température maximale
Tm (˚C)
239 ± 5 262 ± 1 285 ± 3 298 ± 3
Température initiale -
finale Ti - Tf (˚C)
160 - 300 180 - 325 185 - 345 240 - 345
initial, et l’énergie dégagée pour finir la réticulation est donc inférieure à
celle de la PT15 qui contient un nombre plus important de groupes cyanates
disponibles pour commencer la réaction de réticulation. L’ordre de grandeur
de ces valeurs d’enthalpie est également cohérent avec celles citées dans
la littérature. Par exemple, Leroy a mesuré une enthalpie de 800 ± 50
J/g (rampe de 4˚C/min) pour une résine dicyanate ester [Leroy, 2000] et
Guenthner détermine une enthalpie de 660 J/g pour la résine PT30 (vitesse
de chauffe non spécifiée)[Guenthner et al., 2011].
A partir de la mesure de l’enthalpie (en J/g) du pic exothermique
correspondant à la réaction de réticulation, les paramètres cinétiques ainsi que
le taux d’avancement de réticulation α peuvent être déterminés [Nguyen, 2007].
La réaction de réticulation est définie par une vitesse et un taux d’avance-
ment (dα/dt) qui peut s’écrire de la manière suivante :
dα
dt
=
1
∆Htot
dH
dt
(3.1)
avec :
• dH
dt
[W/g] le flux de chaleur mesuré
• ∆Htot [J/g] l’enthalpie totale de la réaction de réticulation
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• dα
dt
[s-1] la vitesse de réaction
• α le taux de conversion à l’instant t
Le taux d’avancement (dα/dt) proportionnel à la quantité de réactant est
également représenté par la fonction (f(α)) :
dα
dt
= K(T )f(α) (3.2)
Avec la constante K(T) qui dépend de la température :
K(T ) = Aexp
(
−Ea
RT
)
(3.3)
Le facteur pré-exponentiel A tient compte de la fréquence des collisions
et des effets de l’encombrement stérique dans le matériau. Ea est l’énergie
d’activation apparente en J/mol. R est la constante des gaz parfaits égale à
8,3144 J/mol/K.
Le flux de chaleur mesuré par DSC est ensuite intégré entre 0 et t (s) afin
de déterminer le taux de réticulation pour un instant t :
α =
1
∆Htot
∫ t
0
(
dH
dt
)
dt (3.4)
Le taux de conversion peut aussi se calculer à partir de la mesure de l’en-
thalpie résiduelle de réticulation (∆Hres) :
α = 1−
∆Hres
∆Htot
(3.5)
La Figure 3.1.4 présente le taux d’avancement des deux résines en fonction
de la température selon la rampe de montée en température. Le calcul de
α est effectué en utilisant comme valeurs de ∆Htot les valeurs d’enthalpies
moyennes déterminées sur l’ensemble des essais anisothermes, soit 824 ± 32
J/g pour la PT15 et 672 ± 29 J/g pour la PT30. Ce choix sur les valeurs de
∆Htot explique pourquoi un taux de conversion égale à 1 n’est pas atteint
pour toutes les courbes. Ces courbes présentent une allure sigmoïdale avec
un départ lent, suivi d’une brusque accélération de l’augmentation du taux
de conversion avec la température et d’un ralentissement sur la fin de la
réaction. Cette allure sigmoïdale est représentative d’une réaction à caractère
autocatalytique [Nguyen, 2007].
Pour les deux grades, les courbes se déplacent vers les températures élevées
lorsque la vitesse de chauffe augmente, ce qui est caractéristique d’une réaction
de réticulation thermiquement activée. Au début de la réaction quand α est
inférieur à 0,1, la résine PT30 nécessite une température plus élevée que la
PT15 pour atteindre un taux de conversion donné. Cet écart diminue quand
la vitesse de chauffe augmente. Comme la PT30 contient des molécules de
plus grande taille et des cycles triazines, elle nécessite une énergie au départ
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Figure 3.1.4 – Taux d’avancement de la réticulation des ré-
sines PT15 et PT30 en fonction de la température
plus importante pour commencer la réaction de réticulation. Ensuite, excepté
à une rampe de 2˚C/min, la résine PT30 atteint un taux de conversion donné
à une température inférieure à celle de la PT15. Il est possible que l’extension
de chaîne prenne alors le pas sur la cyclotrimérisation.
La Figure 3.1.5 compare pour les deux résines l’évolution de la vitesse de
réaction en fonction du taux de conversion. Pour une même vitesse de chauffe,
les courbes présentent la même allure pour les deux grades. La vitesse de
réaction augmente en fonction du taux de réticulation jusqu’à atteindre un
maximum puis décroit ensuite pour atteindre zéro pour des taux de conversion
élevé. Les courbes montrent que la vitesse de réaction est plus élevée pour la
PT30 que pour la PT15 pour un taux de conversion donné. Cette différence
tend à diminuer, voire à s’annuler pour des taux de conversion élevés (α ≤ 0,9).
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Figure 3.1.5 – Vitesse de réaction en fonction du taux
d’avancement pour les résines PT15 et PT30 et le zoom aux taux
d’avancement inférieurs à 0,25 sur les courbes pour chaque vitesse de chauffe
Pour la première partie des courbes quand la vitesse de réaction croit avant
d’atteindre un maximum à un taux de conversion de 0,5 - 0,6, un décalage est
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observé entre les courbes des deux résines pour une même rampe de chauffe.
La vitesse de réaction est aussi toujours plus élevée pour le grade PT30 que
le PT15 pour un même taux de conversion.
Sur les zooms réalisés pour chaque vitesse de chauffe aux faibles taux
d’avancement inférieurs à 0,25, deux vitesses de réaction différentes sont
visibles pour le grade PT15 contre une seule vitesse pour le grade PT30.
Le dédoublement de la vitesse observé pour la résine PT15 constituée de
molécules de plus petites chaînes par rapport à la PT30 et qui ne contient
pas de triazine peut être attribués à la réaction de cyclotrimérisation, suivie
de l’extension de chaîne simultanée à la cyclotrimérisation. Pour la résine
PT30 qui contient déjà des cycles triazines à l’état de réception, les réactions
de cyclotrimérisation et d’extension de chaîne ont lieu simultanément dès le
début de la réaction, d’où l’observation d’une seule vitesse de réaction.
Pour la deuxième partie des courbes, la vitesse de la réaction décroit
pour α > 0,6. Cette diminution est à relier à la formation du réseau réticulé.
En effet, lors de l’organisation du réseau, le taux de conversion α augmente
et par conséquent la température de transition vitreuse croit également et
devient proche de la température de réaction. La mobilité des chaînes est alors
diminuée et l’encombrement stérique devient plus important, c’est pourquoi la
vitesse de réaction diminue. Il faut alors apporter une énergie plus importante
pour assurer la mobilité des macromolécules lors de la densification du réseau.
Lors de la décroissance de la vitesse de réaction, l’écart observé entre
les deux courbes des résines PT15 et PT30 se resserre pour chaque rampe
jusqu’à la superposition des courbes pour des taux de conversion élevés,
supérieurs à 0,9. Cette superposition intervient lorsque les phénomènes de
diffusion commencent à contrôler la cinétique de réaction. En effet, à la fin
de la réaction de réticulation, la vitrification joue un rôle sur la vitesse de
réaction. A l’état post-vitrification, la mobilité des groupes réactifs est alors
lente comparée à la cinétique de réaction. La réaction de réticulation est alors
contrôlée par les phénomènes de diffusion. Ces phénomènes ont été largement
étudiés dans le cas de la réticulation de résines époxydes [Nguyen, 2007]
[Dušek, 1986] [Rozenberg, 1986] et des modèles basés sur la notion de volume
libre [Macedo et Litovitz, 1965] [Wisanrakkit et Gillham, 1990] ou sur l’ap-
proche thermodynamique [Gibbs et DiMarzio, 1958] permettent de prendre
en compte l’effet de la vitrification sur la cinétique de réaction. Lorsque
les phénomènes de diffusion prédominent, la diffusivité et la réactivité des
espèces chimiques sont fonction de la taille des molécules et la structure du
réseau en cours de formation est dépendante du mécanisme de réticulation
[Deng et Martin, 1996]. Par conséquent, le contrôle par la diffusion de la
réaction de réticulation modifie la cinétique et dépend de l’organisation du
réseau tridimensionnel.
Pour décrire les mécanismes réactionnels des cyanates esters, le modèle de
Simon et Gilham [Simon et Gillham, 1993] prend en compte une ensemble de
66 Chapitre 3. Cinétique de réticulation et structure des réseaux
neuf réactions décrites sur la Figure 3.1.6.
Figure 3.1.6 – Mécanisme réactionnel décrivant la réticula-
tion des résines cyanates esters [Simon et Gillham, 1993]
Ce schéma mécanistique reprend les travaux de Bauer
[Bauer et Bauer, 1994] qui indiquent que la présence d’impuretés est né-
cessaire pour amorcer la réaction de cyclotrimérisation. Quelle que soit la
nature de l’impureté (eau, résidu phénolique), la première étape de la réaction
de cyclotrimérisation est la formation d’un imidocarbonate qui va réagir
successivement avec deux fonctions cyanates pour aboutir à la formation des
cycles triazines. La réaction de réticulation peut être également catalysée par
des résidus d’ions métalliques (réactions (1*), (2*) et (3*)). Dans le cas des
réactions des cyanates avec l’eau, une espèce secondaire, le carbamate, peut
être formée (w1).
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La mise en équation de ces neuf réactions conduit à un système de deux
équations différentielles [Leroy, 2000] :
−
dC
dt
=kw1 · C ·Wa + 3 · kw2 · C ·Wa
+
2 · k2 ·K1 ·H0 · C2 · Tr
1 +K1 · C · Tr +K∗1 · C ·M
+
2 · k∗2 ·K1 ·H0 · C
2 · Tr
1 +K1 · C · Tr +K∗1 · C ·M
(3.6)
−
dWa
dt
= kw1 · C · [H2O] (3.7)
où :
• C, Wa, H, Tr et M sont respectivement les concentrations en fonctions
cyanates, en eau, en résidu phénolique (H0 étant la concentration ini-
tiale), en cycles triazines et en ions métalliques ;
• Wa, kw1, kw2, (k2.H0),(k2*.H0), (k2*.M), K1 et (K1*.M) sont les huit pa-
ramètres du modèle, chaque terme Ki étant en fait une constante d’Ar-
rhénius valable avec la température.
−K1 =
k1
k′1
(3.8)
−K∗1 =
k∗1
k′1
(3.9)
Il est possible de réduire les équations 3.6 et 3.7 en une seule équation en
faisant l’hypothèse que les effets de l’eau sont négligeables, ce qui réduit le
nombre de paramètres à cinq. De plus, en supposant que les réactions (1) et
(1*) sont équilibrées et que la concentration en ions métalliques est faible, le
nombre de paramètres se réduit à deux :
−
dC
dt
= 2 · k2 ·K1 ·H0 · C2 · Tr + 2 · k∗2 ·K
∗
1 ·H0 ·M · C
2 (3.10)
Soit en définissant le degré de conversion α comme le taux de fonctions cyanates
consommées :
dα
dt
= K(1− α)2 +K ′α(1− α)2 (3.11)
K =
2
3
· k2 ·K1 ·H0 · C0 (3.12)
K ′ = 2 · k∗2 ·K
∗
1 ·H0 · C0 ·M (3.13)
L’équation 3.11 peut être assimilée au modèle de Kamal-Sourour
qui a été largement utilisé pour décrire la cinétique de réticulation
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des résines cyanates esters [Simon et Gillham, 1993] [Georjon et al., 1993]
[Leroy, 2000] et en particulier celle de la résine PT30 [Chen et al., 2004]
[Guenthner et al., 2011] [Zemni, 2019]. L’équation phénoménologique de
Kamal-Sourour [Kamal et Sourour, 1973] permet de modéliser la réaction de
réticulation en séparant les termes associés aux réactions catalytiques à ceux
correspondant aux mécanismes autocatalytiques :
dα
dt
= (K +K ′αm)(1− α)n (3.14)
Les paramètres cinétiques du modèle sont les suivants : les ordres de réac-
tion m et n, ainsi que les constantes de réaction thermo-dépendants, K associée
au mécanisme catalytique 3.15 et K’ associée au mécanisme autocatalytique
3.16.
K = A · exp
(
−E
RT
)
(3.15)
K ′ = A · exp
(
−E′
RT
)
(3.16)
Ces constantes de réactions sont calculées à partir des facteurs pré-
exponentiels A et A’ qui tiennent compte de la fréquence des collisions et des
effets de l’encombrement stérique dans le matériau et des énergies d’activation
E et E’. Les ordres partiels de la réaction m et n sont respectivement associés à
la réaction auto-catalytique et à la réaction catalytique. Ils sont généralement
des petits entiers positifs mais ils peuvent être également nuls quand la vitesse
de réaction est indépendante de la concentration du réactif, négatifs lorsque
l’ordre global de la réaction est considéré comme indéfini ou fractionnaires
dans le cas d’une réaction chimique en chaîne ou d’un mécanisme réaction-
nel complexe. Dans le cas d’une réaction non auto-catalytique, m est nul
[Nguyen, 2007].
Kamal-Sourour peut être complété pour modéliser les phénomènes de diffu-
sion [Wisanrakkit et Gillham, 1990] [Simon et Gillham, 1993] [Nguyen, 2007].
Par contre, l’utilisation de cette équation montre ses limites pour décrire les
réactions complexes en début de réaction qui peuvent avoir lieu avec un résidu
phénolique, un catalyseur métallique [Bauer et Bauer, 1994] ou en encore avec
l’eau [Pascault et al., 1994].
Dans le cas des résines PT15 et PT30, nous avons démontré la présence de
cycles triazines dans la résine PT30 à l’état de réception, ce qui correspond à
une pré-réticulation. Dans notre cas, la forme sigmoïdale des courbes des deux
résines présentant le taux d’avancement en fonction de la température sur la
Figure 3.1.4 est caractéristique d’une réaction autocatalytique. Les travaux
de Bauer et al. [Bauer et al., 1986] et Bonetskaya [Bonetskaya et al., 1980]
ont mis en évidence que la production de triazines autocatalyse la réaction
de réticulation. La réticulation ayant déjà démarré pour le grade PT30, une
prépondérance du mécanisme autocatalytique est attendue. En quelle propor-
tion ce mécanisme autocatalytique prédomine la cinétique de réaction pour le
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grade PT30 par rapport au PT15 ? Si la réaction auto-catalytique prédomine,
l’équation de Šesták-Berggren [Šesták et Berggren, 1971] peut être appliquée
en suivant la méthode empirique de de Málek [Málek, 2000] [Roşu et al., 2002] :
dα
dt
= A · exp
(
−Ea
RT
)
αm(1− α)n (3.17)
avec m et n ordres partiels de la réaction de réticulation respectivement
associés à la réaction auto-catalytique et à la réaction catalytique, Ea l’énergie
d’activation de la réaction de réticulation et A le facteur pré-exponentiel qui
tient compte de la fréquence des collisions et des effets de l’encombrement
stérique dans le matériau.
Il faut noter que les réactions potentielles avec l’eau décrites dans le
chapitre 2 sont négligées pour modéliser la réaction.
Comme le montre l’équation 3.17, la détermination de l’énergie d’activation
est nécessaire à la modélisation mathématique du phénomène de réticulation.
Plusieurs méthodes sont proposées dans la littérature pour son calcul et le
paragraphe suivant va permettre de comparer les valeurs obtenues suivant les
hypothèses émises pour le calcul de Ea.
3.1.2 Calcul des énergies d’activation
La présence d’oligomères de plus grande taille et la probable réalisation
simultanée des réactions de cyclotrimérisation et d’extension de chaîne dès le
début de la réticulation pour la résine la PT30 devraient conduire à une énergie
d’activation de la réaction de réticulation plus élevée pour la PT30 par rapport
à la PT15.
Méthodes de calcul
Plusieurs méthodes de calcul de l’énergie d’activation à partir des données
cinétiques obtenues en conditions anisothermes sont proposées dans la
littérature.
Une première approche globale est le modèle de Kissinger permet de
déterminer l’énergie d’activation à partir des maxima des pics exothermiques
correspondant à la réaction de réticulation mesurés à partir d’essais dy-
namiques réalisés en DSC. Cette énergie d’activation représente l’énergie
nécessaire pour activer l’ensemble des processus de réticulation ayant la même
vitesse [Blaine et Kissinger, 2012].
Pour des réactions de réticulation anisothermes, la relation entre l’énergie
d’activation Ea (J/mol), la vitesse de montée en température β (K/min) et la
température maximale du pic exothermique Tm (K) peut être décrite par :
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ln
(
β
T 2m
)
=
−Ea
RTm
+ ln
(
−f ′(α)AR
Ea
)
(3.18)
avec f′(αm) dérivée de f par rapport au degré d’avancement α en αm.
Pour obtenir une analyse plus poussée de l’évolution de l’énergie d’ac-
tivation au cours de la réaction de réticulation, des méthodes d’analyse
isoconversionnelle peuvent être appliquées. Ces méthodes se classent en deux
groupes : les méthodes intégrales et la méthode différentielle de Friedman.
Dans la méthode de Friedman [Sbirrazzuoli et al., 1997], l’énergie d’activa-
tion est calculée par analyse isoconversionnelle à partir de la forme logarith-
mique de l’équation 3.2 :
ln
(
dα
dt
)
= ln [Af(α)]−
Ea
RT
(3.19)
Les courbes de (ln dα/dt) en fonction de (1/T) sont tracées en fonction
du taux d’avancement de la réaction α compris entre 0,1 et 0,8. L’énergie
d’activation Ea est alors déduite à partir de la pente obtenue.
Dans le cas des méthodes intégrales, dans le cas d’une réaction isotherme,
l’intégration de l’équation 3.19 utilisée par Friedman conduit après réarrange-
ment à :
−ln(tα,i) = ln
(
A
g(α)
)
−
Ea
RTi
(3.20)
avec tα,i le temps mis pour atteindre le taux de conversion α pour une
réaction isotherme à la température Ti et g(α) la forme intégrale de l’équation
cinétique f(α).
−g(α) =
∫ α
0
1
f(α)
dα (3.21)
A partir de l’équation 3.20, l’énergie d’activation s’obtient à partir d’une
série d’expériences isothermes en traçant le logarithme du temps tα,i en
fonction de l’inverse de la température Ti.
Dans le cas des expériences anisothermes, le problème est plus complexe.
Comme il n’est plus possible de dériver une intégration rigoureuse pour calculer
Ea, des expressions moyennant certaines approximations sont posées dans le
cas d’expériences en balayage de température à vitesse constante β (K/min) :
dα
dT
=
A
β
exp
(
−Ea
RT
)
f(α) (3.22)
avec β=dT/dt.
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En considérant l’équation 3.22, la forme intégrale de l’équation 3.19 est
alors donnée par :
g(α) =
AEa
Rβ
P (x) (3.23)
avec :
P (x) =
e−x
Rβ
−
∫ ∞
0
e−x
x
dx (3.24)
et :
x =
Ea
RT
(3.25)
L’intégrale P(x) est appelée intégrale de la température. Pour utiliser une
forme approchée de P(x) et obtenir ainsi une équation linéaire dont la pente
donne accès simplement à l’énergie d’activation apparente, plusieurs auteurs
ont proposé différentes méthodes.
La méthode d’Ozawa [Ozawa, 1965] permet de calculer les énergies d’acti-
vation au cours de l’avancement de la réaction de réticulation. Cette méthode
repose sur l’approximation de P(x) suivante, valable pour 0,2 < α < 0,6 :
lnP (x) ∼= 5, 3305− 1, 052x (3.26)
Le calcul de Ea se base alors sur l’équation suivante :
logβ = log
(
AE
Rg(α)
)
− 2, 315− 0, 457
Ea
RTi
(3.27)
avec α le taux de conversion de la réaction de réticulation, Ti la tempéra-
ture correspondant au taux de conversion choisi pour une vitesse de chauffe β
donnée. En traçant les courbes (log β) en fonction de (1/T) pour des taux de
conversion donnés, les énergies d’activation peuvent être déduites à partir des
équations des droites obtenues.
La méthode de Kissinger-Akahira-Sunose [Sbirrazzuoli et al., 1997] utilise
l’approximation de P(x) suivante, valable pour 0,2 < α < 0,5 :
P (x) = (e−x)/x2 (3.28)
Le calcul de l’évolution de Ea en fonction de α s’obtient à partir de l’équa-
tion suivante, par un tracé similaire à la méthode d’Ozawa :
ln
(
β
T 2a )
)
= ln
(
AR
Ea)
)
− lng(α)−
Ea
RTα
(3.29)
Par opposition aux autres auteurs, Vyazovkin et al. proposent une méthode
de calcul non linéaire de Ea afin de limiter les erreurs dues à l’approximation
de P(x) [Vyazovkin et Dollimore, 1996]. Cette méthode est basée sur l’égalité
suivante, valable pour une série d’expériences en balayage de température à
différentes vitesses βi :
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(
AEa
β1R
)
P
(
Ea
RTα,1
)
=
(
AEa
β2R
)
P
(
Ea
RTα,2
)
= · · · =
(
AEa
βnR
)
P
(
Ea
RTα,n
)
(3.30)
vec Tα,i la température au taux de conversion α pour l’expérience à la
vitesse de chauffe βi.
Pour chaque valeur de α, l’énergie d’activation apparente peut être estimée
par méthode inverse en minimisant le critère S suivant :
S =| (n− 1)−
n∑
i
n∑
j 6=i
(
(βj)P (
Ea
RTα,i
)
(βi)P (
Ea
RTα,j
)
)
| (3.31)
Pour minimiser le critère S, Vyazovkin et al. proposent d’utiliser l’approxi-
mation de P(x) suivante :
P (x) ∼=
e−x
x
(x2 + 10x+ 18)
(x3 + 12x2 + 36x+ 24)
(3.32)
D’après Sbirrazzuoli [Sbirrazzuoli et al., 1997] et Leroy [Leroy, 2000], les
résultats du calcul de l’énergie d’activation sont plus précis lorsqu’ils sont cal-
culés avec le modèle de Friedman par rapport à la méthode de Kissinger-
Akahira-Sunrose et celle d’Ozawa. D’après Leroy, la méthode d’Ozawa donne
de bonnes prédictions exceptées aux valeurs extrêmes, soit dans son cas pour
un taux d’avancement inférieur à 0,3 et supérieur à 0,8. Sbirrazzuoli quant à
lui a apporté des corrections à la méthode d’Ozawa afin d’obtenir des résultats
aussi précis qu’avec la méthode de Friedman. Malgré sa sensibilité au bruit
de mesure expérimental, la méthode de Friedman reste plus précise car elle ne
repose sur aucune approximation mathématiques [Dimier, 2003]. Les valeurs
moyennes d’énergie d’activation calculées avec la méthode de Friedman seront
donc sélectionnées pour modéliser la cinétique de réticulation. Pour vérifier
cette hypothèse, la méthode de Kissinger est appliquée en première approche
afin d’obtenir l’ordre de grandeur des énergies d’activation pour les deux ré-
sines et les comparer. Ensuite, la méthode de Friedman va permettre de calculer
l’énergie d’activation en fonction du taux d’avancement de la réaction.
Méthode générale : Kissinger
Le modèle de Kissinger est appliqué en première approche pour obtenir
les énergies d’activation de la réaction de réticulation globale.
Les températures Tm relevées au maximum des pics exothermiques sont ré-
pertoriées dans les Tableaux 3.1.1 et 3.1.2. Le tracé de (ln(β/Tm2)) en fonction
de (103 1/Tm), sur la Figure 3.1.7 permet de déterminer l’énergie d’activation
Ea.
L’énergie d’activation calculée est donc de 63 ± 6 kJ/mol pour la résine
PT15 et de 78 ± 5 kJ/mol pour la PT30. Ces valeurs sont du même ordre
de grandeur que les valeurs d’énergie d’activation égales à 60 - 65 kJ/mol
calculées pour un dicyanate ester dans la thèse de Leroy [Leroy, 2000].
L’énergie d’activation est plus élevée pour la PT30 que pour la PT15. Cette
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Figure 3.1.7 – Calcul de l’énergie d’activation des réactions
de réticulation en appliquant la méthode de Kissinger aux résines PT15 et
PT30
différence peut s’expliquer par la présence des molécules de plus grande masse
molaire dans la PT30, donc un encombrement stérique plus important. Il faut
donc une énergie supérieure pour apporter la mobilité aux chaînes nécessaire
à la rencontre des entités qui vont réagir lors de la réticulation.
Méthode isoconversionnelle : Friedman
Pour appliquer la méthode de Friedman [Sbirrazzuoli et al., 1997], les
courbes de (ln dα/dt) en fonction de (1/T) sont tracées en fonction du taux
d’avancement de la réaction α compris entre 0,1 et 0,8. L’énergie d’activation
Ea est alors déduite à partir de la pente obtenue. Le Tableau 3.1.3 et la Fi-
gure fig :Ea-Fried répertorient les valeurs d’énergie d’activation calculées en
fonction de α pour les résines PT15 et PT30.
Comme pour les calculs effectués avec la méthode de Kissinger, les valeurs
de Ea pour la PT15 sont inférieures que celles pour la PT30 quel que soit
le taux de réticulation. Ceci montre une fois encore la nécessité d’apporter
plus d’énergie à la PT30 pour enclencher la réaction de réticulation à cause
de l’encombrement stérique des molécules de plus longues chaînes et de la
présence de cycles triazines.
Trois phases sont distinctes pour les deux résines : Ea diminue aux taux
de conversion compris entre 0,1 et 0,2 puis est quasiment constante pour α
entre 0,2 et 0,5 et croit exponentiellement pour α supérieur à 0,5.
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Tableau 3.1.3 – Valeurs de l’énergie d’activation calculées en
fonction du taux d’avancement α par la méthode de Friedman
pour les résines PT15 et PT30
PT15 PT30
α Ea (kJ/mol) Ea (kJ/mol)
0,1 72 ± 3 79 ± 1
0,2 70 ± 7 75 ± 2
0,3 71 ± 5 78 ± 4
0,4 74 ± 5 82 ± 5
0,5 78 ± 6 88 ± 6
0,6 84 ± 5 94 ±7
0,7 91 ± 5 104 ± 8
0,8 100 ± 4 128 ± 15
MOYENNE 80 ± 11 91 ± 18
La diminution de Ea observée aux taux de conversion inférieurs à 0,2
pourrait être attribuée à la formation de différentes entités intermédiaires lors
de la réaction de réticulation ayant des énergies d’activation plus basses. En
effet, comme vu au chapitre 2, la présence d’impuretés comme le phénol, les
ions métalliques ou autres résidus de la synthèse des oligomères catalysent
différemment la réaction de réticulation en fonction de la nature de l’impureté,
ce qui amène à différents mécanismes réactionnels et différents intermédiaires
réactionnels (cf. Figures 2.1.7 et 2.1.8, dans la partie 2.1.2 au chapitre 2) pour
conduire à la formation d’un même réseau formé par les cycles triazines. La
concentration de ces intermédiaires réactionnels dépend de la concentration
de ces impuretés qui n’ont pas été détectées par nos essais de caractérisation
à l’état de réception. Il est donc fortement probable que la nature et le
taux d’impuretés soient différents entre les deux grades, ce qui conduit à la
formation d’intermédiaires réactionnels disparates. Les effets des catalyseurs
étant d’autant plus importants avant gélification, les effets des espèces
intermédiaires sur l’énergie d’activation ne sont visibles qu’aux faibles taux
de conversion.
Ensuite pour les deux résines, de faibles variations de Ea sont observées
pour α compris entre 0,2 et 0,5, ce qui peut laisser penser à une quasi
constance de Ea aux incertitudes près, ce qui signifierait qu’un même méca-
nisme réactionnel gouverne la réaction de réticulation pour chaque grade, à
savoir la cyclotrimérisation et l’extension de chaîne simultanément.
Par contre, pour un taux de conversion supérieur à 0,5, Ea augmente
exponentiellement pour les deux résines, ce qui signifie que le temps caracté-
ristique de diffusion des molécules devient du même ordre de grandeur que
le temps de processus de formation des liaisons. Vers la fin de la réaction, la
cinétique de réaction devient contrôlée par la diffusion qui présente un temps
de caractéristique supérieur au temps de réaction chimique. La diffusion des
espèces chimique devient donc un facteur limitant pour terminer les réactions
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Figure 3.1.8 – Evolution de Ea en fonction de α calculée par
la méthode de Friedman
chimiques. Cet effet de la diffusion est d’autant plus marqué pour le grade
PT30 que pour le PT15. En effet, l’écart entre les énergies d’activation des
deux résines augmente pour les deux méthodes. Pour les Ea calculées avec la
méthode de Friedman, pour α = 0,7 ∆Ea = 13 kJ/mol et pour α = 0,8 ∆Ea
= 28 kJ/mol. Ce résultat met donc en évidence la nécessité d’apporter plus
d’énergie pour poursuivre l’extension de chaîne pour la résine PT30.
3.1.3 Modélisation de l’influence du caractère autoca-
talytique : Méthode de Málek
Résultats
Plusieurs auteurs dont Bauer et al. [Bauer et al., 1986], Gupta
et Macosko [Gupta et Macosko, 1993] ou encore Simon et Gilham
[Simon et Gillham, 1993] ont rapporté que les résines cyanate ester sans
la présence de catalyseur présentent majoritairement un mécanisme de
réticulation à caractère autocatalytique. C’est pourquoi la méthode de Málek
[Málek, 2000] [Roşu et al., 2002] à deux paramètres (m, n) est sélectionnée
pour modéliser ce mécanisme vu qu’aucun catalyseur n’est ajouté aux résines
lors de leur réticulation.
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Pour résoudre l’équation de Sesták-Berggren (équation 3.17), les fonctions
y(α) et z(α) sont introduites :
y(α) =
(
dα
dt
)
ex (3.33)
z(α) = pi
(
dα
dt
) T
β
(3.34)
x =
Ea
RT
(3.35)
avec β la vitesse de montée en température en K/min et T la température
absolue en K.
La fonction pi(x) peut être approximée par l’expression de Senum et Yang :
pi(x) =
x3 + 18x2 + 88x+ 96
x4 + 20x3 + 120x2 + 240x+ 120
(3.36)
Comme vu dans la partie précédente, la valeur d’énergie d’activation varie
en fonction du taux d’avancement. Cependant, dans la littérature, l’énergie
d’activation moyenne est utilisée pour modéliser la cinétique de réaction
[Sbirrazzuoli et al., 1995] [Chen et al., 2014]. Une étude de l’influence de la
valeur de Ea sur la modélisation a donc été réalisée au préalable pour vérifier
la validité d’utiliser une valeur de Ea moyenne. La modélisation de dα/dt en
fonction de α pour chaque rampe de montée en température est réalisée pour
les deux résines en sélectionnant une valeur moyenne, minimale et maximale
de Ea calculée par Friedman (Tableau 3.1.3). Pour les deux résines, les
courbes simulées en fonction de Ea présentent une même allure et de faibles
écarts pour la résine PT15 et de très faibles écarts pour la résine PT30. Au
vu de ces résultats, la valeur d’énergie d’activation utilisée pour la suite des
calculs est une valeur moyenne obtenue par la méthode de Friedman. Elles
sont égales à 80± 11 J/mol pour la résine PT15 et 91± 18 J/mol pour la PT30.
La modélisation des réactions de réticulation des deux résines est par
la suite comparée. Les deux fonctions y(α) et z(α) qui vont permettre de
déterminer les paramètres cinétiques sont tracées en fonction de α pour
chaque vitesse de balayage après avoir été normalisées entre 0 et 1, sur la
Figure 3.1.9. Au maximum des fonctions y(α) et z(α) sont respectivement
relevés αM et α∞P . La valeur de αP correspond à α lorsque le flux de chaleur
est maximal. Le paramètre p = αM/(1-αM) est alors calculé et il est posé m
= pn. Les valeurs de ces paramètres sont répertoriées dans le Tableau 3.1.4.
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Figure 3.1.9 – Représentation des fonctions y(α) et z(α) en
fonction de α à différentes rampes β pour la résine (a) (b) PT15
(c) (d) et PT30
Tableau 3.1.4 – Valeurs de αP , αM et α∞P obtenues à partir de
l’analyse des courbes DSC anisothermes pour les résines PT15
et PT30
Résine
Rampe
(K/min)
Ea (kJ/mol) αP αM α∞P p
PT15
2
80
0,4910 0,3640 0,5090 0,2315
5 0,5440 0,3640 0,5640 0,2315
10 0,5880 0,4530 0,6020 0,2478
15 0,6140 0,5090 0,6180 0,2499
Moyenne 0,56 0,42 0,57 0,24
Ecart-type 0,05 0,07 0,05 0,01
% erreurs 9,64 16,88 8,45 4,19
PT30
2
91
0,5930 0,3092 0,5261 0,4476
5 0,6340 0,3524 0,5768 0,5442
10 0,6820 0,4535 0,6281 0,8299
15 0,6800 0,4648 0,6151 0,8686
Moyenne 0,65 0,39 0,59 0,67
Ecart-type 0,04 0,08 0,05 0,21
% erreurs 6,55 19,32 7,81 30,98
Le pourcentage d’erreur est calculé de la manière suivante :
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%erreurs =
écart− type
moyenne
× 100 (3.37)
Dans la littérature, les écarts des valeurs des paramètres en fonction de la
vitesse de chauffe sont inférieurs à 10% [Roşu et al., 2002] [Chen et al., 2014].
Dans notre cas, les écarts pour la détermination de αM sont supérieurs à 10%
et par conséquent le paramètre p présente un écart supérieur à 20% pour la
résine PT30.
Pour appliquer le modèle empirique de Šesták-Berggren (équation 17), il
faut vérifier deux conditions : αM < αP et α∞P < 0,632. Pour les deux résines
ces deux conditions sont remplies.
Les tracés des droites ln[(dα/dt)ex] en fonction de ln[αP (1-α)] sur la Figure
3.1.10 permettent de déterminer n et A. Le paramètre m est obtenu grâce à
la relation m = pn.
ln
(
da
dt
ex
)
= lnA+ nln
[
αP (1− α)
]
(3.38)
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Figure 3.1.10 – Détermination de paramètres cinétiques par
analyse graphique pour la (a) PT15 et la (b) PT30
Les paramètres m, n et A obtenus sont regroupés dans le Tableau 3.1.5.
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Tableau 3.1.5 – Paramètres cinétiques évalués pour les ré-
sines PT15 et PT30
Résine
Rampe
(K/min)
Ea (kJ/mol) n m ln A A
PT15
2
80
1,2669 0,2933 13,103 490411
5 1,0500 0,2431 12,762 348711
10 0,9040 0,2240 12,710 331042
15 0,7352 0,1837 12,648 311141
Moyenne 0,99 0,24 12,81 370326
Ecart-type 0,23 0,05 0,20 81515
% erreurs 22,80 19,27 1,59 22
PT30
2
91
1,3875 0,6210 15,817 7400070
5 1,1054 0,6016 15,664 6350220
10 1,0266 0,8520 15,616 6052609
15 0,9847 0,8553 15,722 6729423
Moyenne 1,13 0,73 15,70 6633081
Ecart-type 0,18 0,14 0,09 581524
% erreurs 16,10 19,13 0,55 9
La Figure 3.1.10 montre une meilleure concordance entre les courbes
permettant la résolution de l’équation Šesták-Berggren (en trait plein) et
les courbes fittées (en pointillé) pour la PT30 que pour la PT15. Cette
constatation se retrouve au niveau des erreurs calculées sur les valeurs des
paramètres n et A déterminés.
Pour les deux résines, la valeur du paramètre n est proche de 1. L’ordre
de la réaction est donc un entier positif, ce qui est un résultat attendu lors
de la réticulation d’une résine thermodurcissable. Par contre, les valeurs de
m sont différentes pour les deux résines : de 0,24 ± 0,05 pour la PT15 et de
0,73 ± 0,14 pour la PT30. Puisque les valeurs de n et de m sont différentes
pour les deux résines, ceci implique une différence de cinétique chimique et
donc de mécanismes réactionnels. Le coefficient m peut être décrit comme
une grandeur quantitative représentative de la propension à l’autocatalyse
de la réaction [Nguyen, 2007]. Les valeurs de m sont trois fois plus élevées
pour le grade PT30 que le grade PT15, ce qui montre la prépondérance des
mécanismes autocatalytiques pour le grade PT30 alors que les valeurs de n
associé aux réactions catalytiques sont très proches entre les deux grades.
D’après la littérature, en appliquant le modèle de Kamal-Sourour à la
résine PT30 réticulée dans des conditions isothermes, les ordres partiels de
réaction n et m détaillés dans le Tableau 3.1.6 sont proches de 1. Dans ce
travail, la valeur moyenne de n est également proche de 1 et la valeur moyenne
de m qui correspond à l’ordre de réactions autocatalytiques est légèrement
inférieure à 1, ce qui confirmerait la validité de l’application de la méthode de
Málek.
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Tableau 3.1.6 – Comparaison des valeurs des ordres partiels
de réaction n et m obtenus pour la résine PT30 dans la littéra-
ture
n m
[Chen et al., 2004]* 0,99 1
[Zemni, 2019]* 1,21 1,09
Ce travail 1,13 ± 0,18 0,73 ± 0,14
* Selon le modèle de Kamal-Sourour
La valeur du facteur pré-exponentiel A est dix-huit fois plus petite pour la
PT15 comparée à la valeur obtenue pour la PT30. Ce facteur pré-exponentiel
traduit les effets de l’encombrement stérique, ce qui met en évidence une
différence d’organisation du réseau entre les deux résines. Plus, l’encombre-
ment stérique est important, plus l’énergie d’activation est grande et plus
ln(A) est élevé. Il a été montré que pour deux résines époxydes dont l’énergie
d’activation est respectivement de 69,5 et 59,1 kJ/mol, la valeur de ln(A) est
égale à 18 et à 14 [Roşu et al., 2002]. Les valeurs obtenues pour la PT30 et la
PT15 vont dans ce sens.
Nous avons tracé la variation de la vitesse de la réaction dα/dt en fonction
du taux de conversion α à partir des données expérimentales et du modèle
mathématique. Ce travail a été effectué pour différentes vitesses de chauffe et
les courbes sont représentées sur la Figure 3.1.11.
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Figure 3.1.11 – Simulation de dα/dt en fonction de α pour
la résine (a) PT15 et (b) PT30
La Figure 3.1.11 montre une différence de comportement vis-à-vis de la
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modélisation mathématique entre les deux résines lors de la réaction de réti-
culation.
Discussion
La cinétique de la réaction de réticulation de la résine PT15 ne répond
pas au modèle de Málek comme le montre la Figure 3.1.11-a. Comme vu dans
la littérature, les impuretés issues de la synthèse des oligomères, présentes
à l’état de réception dans les résines PT sont nécessaires pour amorcer la
réaction de réticulation. Il est donc probable que ces impuretés seraient de
natures et de concentrations différentes dans les deux grades et joueraient un
rôle de catalyseur beaucoup plus fort pour la résine PT15.
En revanche, la simulation du caractère autocatalytique de la réaction
de réticulation se vérifie bien pour la résine PT30, sur la Figure 3.1.11-b,
pour un taux d’avancement de la réaction de réticulation compris entre 0,3
et 0,8. De légers écarts entre les courbes expérimentales et modélisées sont
observés aux faibles taux d’avancement. Les vitesses de réaction modélisées
sont alors inférieures à celles déterminées expérimentalement. Le caractère
catalytique des réactions dues aux impuretés contenues dans la résine n’est
pas parfaitement modélisé par la modélisation de Málek. Ces écarts sont
d’autant plus importants que la vitesse de chauffe est faible.
Des écarts plus importants sont observés pour un taux d’avancement supé-
rieur à 0,8. Ces écarts seraient principalement dus aux effets de la diffusion,
phénomènes non pris en compte dans la modélisation et qui contrôlent la
cinétique de réticulation de la réaction de réticulation après la vitrification.
En conclusion, cette modélisation confirme que le cycle triazine est respon-
sable de l’effet autocatalytique de la réaction de réticulation comme suggéré
par Bauer [Bauer et al., 1986] et Bonetskaya [Bonetskaya et al., 1980]. De
plus, Il semblerait que les triazines masquent l’effet catalytique des impuretés
contenues à faible taux. Dans la PT15 qui ne contient pas de triazine,
l’inadaptation de la méthode de Málek à la simulation du comportement
en réticulation du grade PT15 met en relief le rôle des catalyseurs appelés
impuretés.
3.2 Essais thermogravimétriques sur les ré-
sines à l’état de réception
Les essais d’analyse thermogravimétrique (TGA) sont réalisés sur l’appareil
TGA1 STARe System de METTLER TOLEDO. Environ 10mg d’échantillon
placés dans un creuset en aluminium recouvert ou non d’un couvercle percé
est chauffé à une rampe de 2˚C/min jusqu’à 850-1000˚C sous un flux d’air
ou d’azote avec un débit de 20mL/min. L’air comprimé utilisé lors des essais
est au préalable filtré et séché et ne doit pas contenir donc pas d’humidité
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résiduelle. Le principe de ces essais est plus détaillé en Annexe A2.
Les essais TGA réalisés à 2˚C/min sous air et sous azote sans couvercle
sur les résines PT15 et PT30 à l’état de réception sont présentés sur la Figure
3.2.1 et dans le Tableau 3.2.1. Les températures de début de dégradation pour
chaque phase sont mesurées aux minima obtenus sur les courbes dérivées.
La variation de masse pour chaque phase de dégradation correspond à la
différence de perte de masse lorsque la dérivée est constante avant et après le
pic.
Figure 3.2.1 – Essais TGA réalisés sur les résines PT15
et PT30 non réticulées ; les essais sont réalisés à une rampe de 2˚C/min sous
air et sous azote sans couvercle
Sur ces essais réalisés sur les résines PT15 et PT30 à l’état de réception,
trois phases de perte de masse sont observées. Quel que soit l’environnement
d’essai, une première phase de perte de masse apparaît vers 240-250˚C. Cette
première phase de dégradation a lieu pendant la réaction de réticulation,
comme le montre la Figure 3.2.2. La perte de masse observée pendant cette
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Tableau 3.2.1 – Résultats des essais TGA réalisés sur les
résines PT15 et PT30 non réticulées ; les essais sont réalisés à
une rampe de 2˚C/min sous air et sous azote sans couvercle
PT15 à l’état de réception PT30 à l’état de récepion
Air Azote Air Azote
Perte de masse 1
T1 (˚C) 242 ± 3 249 ± 1 238 ± 1 246 ± 1
m1 (%) -14 ± 1 -19 ± 1 -6 ± 1 -9 ± 1
Perte de masse 2
T2 (˚C) 404 ± 1 407 ± 1 414 ± 1 416 ± 1
m2 (%) -27 ± 1 -34 ± 1 -19 ± 1 -23 ± 1
Perte de masse 3
T3 (˚C) 571 ± 5 517 ± 1 578 ± 3 509 ± 2
m3 (%) -100 -55 ± 1 -100 -43 ± 1
phase est deux fois plus importante pour la résine PT15. Elle dépend de
l’environnement et est plus élevée pour les essais sous azote par rapport à
ceux sous air.
Une deuxième phase de perte de masse apparaît vers 405-410˚C pour la
résine PT15 et vers 415˚C pour la résine PT30 à l’état de réception. Pour
chaque résine, cette perte de masse est quasi identique et a lieu aux mêmes
températures sous air et sous azote. Des réactions de thermolyse ont donc lieu
pendant cette deuxième phase de dégradation.
En revanche, la troisième phase de perte de masse observée à partir de
500˚C sous air et 570˚C sous azote dépend de l’environnement d’essai pour
les deux résines. Sous air, la masse chute pour les deux résines jusqu’à la
dégradation totale des matériaux. Sous azote, la masse semble se stabiliser
entre 700 et 900˚C vers 50% pour le grade PT15 et vers 60% pour le grade
PT30 et commence à décroître au-delà de 900˚C. Cette troisième phase
de dégradation dépendante de l’environnement présente donc à la fois des
réactions de thermolyse et de thermo-oxydation.
Les deuxièmes et troisièmes phases de perte de masse correspondent à des
réactions de dégradation qui ont lieu une fois que le polymère est réticulé.
L’analyse de ces deux phases sera explicitée au chapitre 4. Pour la suite de
cette partie, nous nous intéresserons seulement à la première phase de perte
de masse qui a lieu pendant la réaction de réticulation.
La Figure 3.2.2 permet de comparer la réaction de réticulation suivie par
DSC aux phases de pertes de masse mesurées par TGA pour des essais réalisés
sur les deux résines dans des creusets avec un couvercle percé, à une rampe
de 2˚C/min sous un flux d’azote. Dans le Tableau 3.2.2 sont répertoriés les
résultats des essais TGA effectués sur les deux résines sous air et sous azote
avec un creuset recouvert d’un couvercle percé.
La première phase de perte de masse observée en TGA vers 240-250˚C
apparaît au début du pic exothermique de réticulation en DSC, avant que
celui-ci n’ait atteint son maximum. Or, pendant ces réactions de réticulation
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Figure 3.2.2 – Comparaison des essais TGA et DSC réalisés
sur les résines PT15 et PT30 dans un creuset recouvert d’un couvercle percé
à une vitesse de chauffe de 2˚C/min sous un flux d’azote
que sont la cyclotrimérisation suivie de l’extension de chaîne, aucun dégage-
ment gazeux n’est attendu. Ces pertes de masse étant plutôt élevées, elles
ne peuvent pas non plus être attribuées uniquement à l’évaporation d’eau
pouvant être contenue dans les résines lors du stockage. Dans la littérature,
une perte de masse de 20% vers 200˚C a été aussi observée sur une résine
dicyanate ester de bisphénol A lors d’essais effectués à 10˚C/min sous argon
[Gómez et al., 2005]. Cette perte de masse est dans le cas du dicyanate de
bisphénol A attribuée à la dégradation de produits instables. Parmi ces
produits instables, les carbamates sont connus pour se former à partir des
groupes cyanates esters et d’eau pendant le stockage et la réticulation. Ces
carbamates se décomposent en résidus amine et gaz carbonique à partir de
180˚C [Pascault et al., 1994], ce qui expliquerait en partie la perte de masse
observée pendant la réaction de réticulation. Lors de la deuxième phase de
perte de masse vers 400˚C, un second pic exothermique est observé sur les
courbes DSC. Il a été démontré dans la partie 3.1.1 que ce pic est attribuable à
des réactions de dégradation et les essais TGA de la Figure 3.2.1 ont confirmé
qu’il s’agit de réactions de thermolyse.
Cette première phase de perte de masse sur une plage de 150˚C à 265˚C
et une température de début de dégradation mesurée au minimum de la
dérivée des courbes vers 240-250˚C a donc lieu pendant la réticulation des
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Tableau 3.2.2 – Résultats des essais TGA réalisés sur les
résines PT15 et PT30 non réticulées ; les essais sont réalisés à
une rampe de 2˚C/min sous air et sous azote avec un couvercle
percé
PT15 à l’état de réception PT30 à l’état de réception
Air Azote Air Azote
Perte de masse 1
T1 (˚C) 246 ± 1 239 ± 31 241 ± 1 253 ± 3
m1 (%) -4 ± 1 -7 ± 3 -1 ± 1 -1 ± 1
Perte de masse 2
T2 (˚C) 403 ± 1 404 ± 1 413 ± 1 414 ± 1
m2 (%) -20 ± 1 -25 ± 1 -15 ± 1 -17 ± 1
Perte de masse 3
T3 (˚C) 596 ± 13 520 ± 4 590 ± 13 509 ± 3
m3 (%) -100 -46 ± 3 -100 -38 ± 2
résines. Or la quantité de masse perdue lors de cette phase varie en fonction
du grade mais aussi de l’environnement d’essai.
Pour chaque environnement d’essai, c’est-à-dire un même gaz et la présence ou
non de couvercle percé, la perte de masse est toujours doublée pour le grade
PT15 comparé au grade PT30, comme le montre les résultats du Tableau
3.2.1 et du Tableau 3.2.2. Lors des essais SEC présentés au chapitre 2, il a été
démontré que le grade PT15 est composé majoritairement d’entités de faible
masse molaire avec 40% des entités de masse inférieure à 300 g/mol. Le grade
PT30 est quant à lui constitué en majorité d’entités de masse molaire plus
élevée avec 50% de masse supérieure à 680 g/mol. Par contre, il contient tout
de même des petites entités dont 20% ont une masse inférieure à 500 g/mol.
La perte de masse observée à 240-250˚C pourrait donc être en partie due
à l’évaporation des petites entités contenues dans les deux grades. La résine
PT15 contenant plus de petites entités que le grade PT30, une évaporation
plus importante a donc lieu quel que soit l’environnement. Concernant l’effet
de l’environnement, les différences de perte de masse observées au sein d’un
même grade sont mises en avant sur la Figure 3.2.3 où les essais sous air
ou sous azote, en présence ou non d’un couvercle percé sur le creuset sont
comparés.
Pour chaque grade et quel que soit l’environnement gazeux, il est constaté
une perte de masse plus importante pour les essais réalisés sans couvercle
que ceux réalisés avec un couvercle percé. Pour le grade PT15, les pertes de
masse sont toujours plus importantes de 3 à 5% sous azote que sous air. Pour
le grade PT30, ce résultat se vérifie pour les essais réalisés sans couvercle
et pour les essais réalisés avec un couvercle percé les pertes de masse de
la première phase sont quasi identiques sous air et sous azote. Or, il n’est
pas possible d’expliquer au niveau de la chimie une formation et donc une
dégradation de carbamates plus importante sous azote que sous air. Ce serait
donc une différence de confinement due à la présence ou non de couvercle
et une différence de pression qui serait à l’origine de ces évaporations. En
effet, plus la pression à laquelle est soumis un matériau liquide diminue à
température constante, plus elle se rapproche de la pression saturante et
plus le matériau tend à s’évaporer partiellement. La pression saturante d’un
matériau est la pression d’équilibre liquide-vapeur à une température fixée
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Figure 3.2.3 – Essais TGA réalisés à 2˚C/min sur les
résines (a) PT15 et (b) PT30 à l’état de réception, comparaison des résultats
en fonction de l’environnement et la présence ou absence de couvercle sur le
creuset
[Mokdad, 2012]. Lorsque la pression exercée sur le matériau est inférieure à
la pression saturante à une température fixe, alors les entités chimiques vont
s’évaporer. De plus, l’azote est plus léger que l’air qui contient de l’oxygène
et la pression exercée par l’azote sur le matériau est moindre. Sous azote, il
sera plus facile d’atteindre des pressions inférieures à la pression saturante des
espèces chimiques. A l’inverse, en ajoutant un couvercle, la pression réalisée
par le milieu est artificiellement augmentée, ce qui explique une plus faible
évaporation.
De plus, la tension de surface diminue avec la masse de l’oligomère.
La tension de surface se définit comme l’énergie libre nécessaire existant
au niveau de l’interface entre deux phases différentes pour augmenter ou
minimiser la surface de contact entre les différents milieux [Zheng, 2011].
La tension de surface d’un polymère varie avec la température et sa masse
molaire. En effet avec l’augmentation de la température, la mobilité des
petites chaînes est accrue et la tension de surface du polymère liquide va
diminuer [Kausch, 2001]. La tension de surface décroit également avec la
masse molaire [Hariharan et al., 1993] [Mason et al., 2001] [Bousquet, 2008]
et cet effet n’est valable que dans le cas de petites masses inférieures à 10000
g/mol [Kausch, 2001], ce qui est le cas des oligomères PT15 et PT30 à l’état
de réception. La tension de surface de la résine PT30 serait donc supérieure à
celle de la résine PT15, ce qui va dans le sens d’une évaporation facilitée pour
la résine PT15. Il est aussi surement probable que la tension de surface d’une
entité chimique soit différente en présence d’air ou d’azote.
Il faut noter que lors de la mise en œuvre des composites avec ces résines,
la réticulation a lieu dans un moule fermé. L’évaporation des petites molécules
contenues dans les deux résines serait donc atténuée.
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Deux résultats principaux sont mis en avant dans cette partie. Le premier
est l’effet de la pression saturante en fonction de la masse des chaînes des
résines à l’état de réception, avant réticulation. La PT15 possède des longueurs
de chaînes en moyenne plus petites que la PT30 et présente une évaporation
de ses petites molécules plus importante que pour la PT30. L’environnement
joue également un rôle important sur cette évaporation. En effet, pour les
deux résines l’évaporation est plus importante sous azote que sous air.
Il faut ajouter qu’à ces températures, une partie de la perte de masse serait
aussi probablement due à l’évaporation de carbamates formés par la réaction
des groupes cyanates avec l’eau.
3.3 Optimisation du cycle de cuisson
Lors de la mise en œuvre des premières pièces composites, il a été
constaté l’apparition de cloques dues à la présence de l’eau dans les résines
stockées. Par ailleurs, l’effet de masse lors de la réticulation des pièces peut
engendrer un phénomène d’oxydation. Il a donc fallu mettre en place un
cycle de réticulation qui permet d’éviter à la fois la formation des carbamates
responsables de la dégradation prématurée des cyanates esters et l’oxydation
du système polymère.
3.3.1 Compétition entre réticulation et dégradation
thermique
Pour obtenir une température de transition vitreuse élevée, supérieure à
300˚C, il est recommandé de réticuler les résines phénoliques triazines en 2
étapes :
• une cuisson à des températures proches de celles mesurées sur le pic
exothermique de la réaction observé en DSC,
• une post-cuisson à des températures supérieures à 200˚C pouvant aller
jusqu’à 315˚C [Hay, 1994].
A de telles températures de mise en œuvre, il apparaît une compétition
entre les phénomènes de réticulation et dégradation. Cette compétition a été
démontrée par Pang et Gillham sur des résines thermodurcissables de type
époxyde qui présentent une haute température de transition vitreuse (Tg)
d’environ 170˚C. En effet, afin d’atteindre un taux d’avancement maximal
de la réaction de réticulation, il est nécessaire d’augmenter la température de
cuisson car la cinétique de réaction devient lente à l’état vitreux. Un taux
d’avancement maximal peut également ne pas être atteint car la réaction
devient contrôlée par la diffusion et non plus par la chimie au-delà de l’état
de gel ou vitreux [Pang et Gillham, 1990]. L’augmentation de la température
de réticulation va permettre l’augmentation de la Tg à la fois en complétant
la formation du réseau grâce à l’augmentation de la mobilité des chaînes et
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par le départ de molécules de faibles masses molaires. Si une dégradation
thermique a lieu au cours du cycle de réticulation, la Tg du matériau sera
inférieure à la Tg optimale (Buch, 2000).
Les travaux de Georjon sur la résine Bisphénol A Dicyanate confirment
que pour une température de cuisson de 250˚C et 275˚C sous air, la
Tg chute de 50˚C lorsque le temps de cuisson dépasse un certain temps
[Georjon et al., 1993]. Il est donc difficile d’atteindre le taux d’avancement
maximal de réticulation sans commencer à dégrader ces résines. Pour une
cuisson sous argon à ces températures, la chute de Tg est moindre mais pas
négligeable.
3.3.2 Post-cuisson sous air
Les résines PT15 et PT30 sont utilisées pour fabriquer des pièces en
matériau composite mises en œuvre par le procédé RTM. Dans ce procédé, les
résines sont injectées dans une préforme fibreuse placée dans un moule fermé
sous vide et mis sous pression jusqu’à 3 bars. L’environnement du procédé
RTM ne permet pas une cuisson à des températures supérieures à 200˚C. Or,
pour atteindre une cuisson complète et augmenter la température de transition
vitreuse, les résines PT doivent être chauffées à plus haute température. C’est
pourquoi le cycle de cuisson est divisé en deux étapes : une cuisson qui sera
réalisée dans le moule et une post-cuisson à plus haute température hors moule.
Avant la cuisson, les résines sont d’abord dégazées sous vide pendant
30min à 90˚C. Cette étape essentielle permet d’éliminer l’humidité contenue
dans les résines et ainsi éviter la formation de carbamates pendant la
réticulation qui se décomposent à 180˚C en amine et dioxyde de carbone
[Pascault et al., 1994]. La décomposition en dioxyde de carbone va provoquer
des porosités qui affaiblissent mécaniquement le matériau. De plus, les amines
formées par la décomposition des carbamates peuvent aussi réagir avec les
fonctions cyanates et créer des chaînes linéaires qui vont faire baisser la
température de transition vitreuse du matériau final. Contrôler l’humidité
pendant la réticulation permet donc d’obtenir une réticulation complète et
d’obtenir une meilleure stabilité thermique et d’optimiser les performances
mécaniques du matériau.
Le premier cycle de cuisson et post-cuisson appliqué est décrit sur la
Figure 3.3.1.
La première étape de cuisson est la suivante : une rampe de montée en
température de 2˚C/min suivie d’un palier de 1h à 180˚C ainsi qu’une
deuxième rampe de montée en température de 1˚C/min suivi d’un palier de
3h à 200˚C sont appliqués aux deux résines.
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Figure 3.3.1 – Cycle de cuisson divisé en deux étapes : (a)
cuisson et (b) post-cuisson
La première température isotherme à 180˚C a été sélectionnée afin
de réduire la viscosité et augmenter la mobilité des chaînes avant que la
réaction de réticulation ne démarre. De plus, deux types d’eau liée peuvent
se retrouver dans les résines : le type I où l’eau se lie à la résine par une
liaison hydrogène unique et qui est facilement désorbée et le type II où
l’eau se lie à la résine par de multiples liaisons hydrogènes et qui requiert
des températures de 140˚C pour s’extraire [Zhou et Lucas, 1999]. Ainsi ce
palier à 180˚C permettrait d’évacuer l’eau liée résiduelle et d’assurer la
décomposition d’éventuels carbamates avant de commencer la réaction de
réticulation. La deuxième température isotherme à 200˚C a été sélectionnée à
partir des essais dynamiques réalisés en DSC, sur la Figure 3.1.3. Pour toutes
les vitesses de chauffe, le début du pic exothermique apparaît entre 150 et
200˚C.
Ensuite, le cycle de post-cuisson appliqué est un palier isotherme de 3h à
260˚C après une montée en température de 1˚C/min. Cette température de
palier est également sélectionnée car elle apparaît dans la plage de température
couverte par les pics exothermiques observés en DSC.
La structure chimique des réseaux est analysée par IRTF en fonction du
cycle de cuisson appliqué. Ces spectres présentés sur la Figure 3.3.2 pour la
résine PT30 sont obtenus en accumulant 16 scans avec une résolution de 2
cm-1 dans la gamme spectrale de 600 à 4000 cm-1. Pour comparer les différents
échantillons, ils sont normalisés par rapport à la bande de référence à 1015
cm-1 qui correspond à la déformation des liaisons C-H du cycle phénolique
dans le plan. Après l’application du cycle de cuisson et de post-cuisson sous
air, la double bande à 2234 et 2261 cm-1 caractéristique des fonctions cyanates
n’est plus visible. Ce résultat montre que la réticulation de la résine est
complète. Le même résultat est observé pour la résine PT15.
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Figure 3.3.2 – Détection de l’oxydation par l’identification
de carbonyle par IRTF pour la résine PT30 après cuisson, post-cuisson sous
air et post-cuisson sous vide
Comme les résines PT forment un réseau tridimensionnel dense avec une
mobilité des chaînes réduite, leur température de transition vitreuse n’est
pas observée par DSC. La température de la relaxation principale α (Tα)
mesurée au maximum de tan(δ) est donc suivie par rhéologie sur la Figure
3.3.3. Après application de ce cycle de réticulation, Tα est égale à 336 ±
1˚C pour le polymère PT15 et à 406 ± 3˚C pour le polymère PT30. Ces
valeurs de Tα sont en accord avec les spécifications techniques des applications.
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Figure 3.3.3 – Mesure des Tα au maximum de tan(δ) pour
les résines PT15 et PT30 après le cycle de post-cuisson sous air ; vitesse de
chauffe de 3˚C/min, fréquence de 1 rad/s et déformation de 0,5%
Pourtant, après application de ces cycles de cuisson, les deux polymères
sont devenus noirs et ne sont plus transparents (Figure 3.3.4), ce qui signifie
qu’ils sont déjà oxydés comme le confirme les mesures des spectres IRTF
données en exemple pour le polymère PT30 sur la Figure 3.3.2. En effet, après
application du cycle de cuisson suivi du cycle de post-cuisson sous air, une
bande apparaît vers 1720 - 1740 cm-1 sur le spectre IRTF du polymère PT30.
Cette bande est caractéristique des carbonyles qui sont identifiés comme étant
des marqueurs de l’oxydation [Li et al., 2013].
Figure 3.3.4 – Aspect de la résine PT30 après la cuisson à
200˚C (a) et la post-cuisson à 260˚C (b)
Pang et Gillham ont également mis en avant la compétition possible entre
la fin de la réaction de réticulation des résines thermodurcissables et le début
de leur dégradation lorsque la température de transition vitreuse ciblée est
élevée [Pang et Gillham, 1990]. En effet, comme la cinétique de la réaction
chimique décroit à l’état vitreux, il est nécessaire d’augmenter la température
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de réaction pour avoir une mobilité suffisante des chaînes pour finir la réaction
de réticulation. A ces températures élevées apparaissent alors des réactions de
dégradation.
Afin d’éviter l’oxydation et la dégradation prématurée des polymères, une
optimisation de ce premier cycle est réalisée.
3.3.3 Post-cuisson sous vide
L’environnement choisi pour réaliser une réaction de réticulation à haute
température influence les propriétés du matériau. Dans notre cas, pour
empêcher l’oxydation des polymères une post-cuisson sous vide a été testée.
Le cycle de cuisson appliqué précédemment jusqu’à 200˚C reste inchangé.
Seul l’environnement sous vide du cycle de post-cuisson jusqu’à 260˚C
présenté sur la Figure 3.3.1-b est modifié. Après l’application de ce nouveau
cycle, la structure chimique est à nouveau analysée par IRTF (sur la Figure
3.3.2). Dans ce cas, la bande vers 1720 - 1740 cm-1 correspondant à la
formation de carbonyle n’apparaît pas. L’oxydation du matériau a donc été
évitée. Les températures de relaxation α ont été mesurées à 342 ± 3˚C/min
pour le polymère PT15 et à 410 ± 1˚C pour le polymère PT30, sur la Figure
3.3.5. Ces Tα sont égales à celles obtenues après réalisation de la post-cuisson
sous air. En revanche, la présence d’une double bande de faible intensité à
2234 et 2261 cm-1 sur le spectre IRTF de la Figure 3.3.2 indique que des
groupes cyanates n’ont pas réagi et que la réaction de réticulation n’est pas
totale. Malgré ce résultat, le choix d’un cycle qui évite l’oxydation a été
privilégié par rapport à l’obtention d’une réticulation complète. L’ensemble
des éprouvettes étudiées dans la suite de la thèse seront donc réticulées avec
une post-cuisson sous vide.
3.4 Etude de formation du réseau
Après la cuisson et post-cuisson des polymères PT15 et PT30, la structure
chimique a été analysée par IRTF et peu de différences entre les deux grades
ont été observées comme le montre la Figure 3.4.1. Pourtant la transition
vitreuse de ces deux polymères diffère de 68 ± 3˚C comme le montre la
Figure 3.3.5. Pour comprendre cette différence de Tg, l’organisation du réseau
au cours de la réticulation est étudiée par différentes méthodes.
Pour les différentes caractérisations qui suivent, les résines PT15 et PT30
sont réticulées selon le cycle de cuisson optimisé. Différents prélèvements sont
réalisés au cours du cycle de cuisson et post-cuisson comme indiqué par les
barres rouges sur la Figure 3.4.2.
Pour chaque prélèvement, des essais DSC sont réalisés de -80˚C à 380˚C
à une rampe de 5˚C/min sous un balayage d’azote de 50mL/min. Le taux de
3.4. Etude de formation du réseau 95
Figure 3.3.5 – Mesure des Tα au maximum de tan(δ) pour
les résines PT15 et PT30 après le cycle de post-cuisson sous vide ; vitesse de
chauffe de 3˚C/min, fréquence de 1 rad/s et déformation de 0,5%
conversion est alors calculé à partir de la mesure de l’enthalpie résiduelle en
suivant l’équation 3.5 décrite dans la partie 1.1.
Le Tableau 3.4.1 répertorie les taux d’avancement de la réaction des
résines PT15 et PT30 en fonction des prélèvements effectués au cours des
cycles de cuisson et post-cuisson.
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Figure 3.4.1 – Spectres IRTF des grades PT15 et PT30 réti-
culés au cycle de cuisson et post-cuisson optimisé
Tableau 3.4.1 – Calcul des taux d’avancement de la réticu-
lation des résines PT15 et PT30 pour différents prélèvements
réalisés au cours des cycles de cuisson et post-cuisson
Prélèvements Cycle α
PT15 PT30
1 Rampe jusqu’à 200˚C - 0,13 ± 0,01
2 15min à 200˚C 0,04 ± 0,02 0,14 ± 0,01
3 30 min à 200˚C 0,07 ± 0,02 0,17 ± 0,01
4 45min à 200˚C 0,18 ± 0,02 0,29 ± 0,05
5 1h à 200˚C 0,29 ± 0,02 0,32 ± 0,03
6 1h15 à 200˚C 0,37 ± 0,02 0,41 ± 0,01
7 1h30 à 200˚C 0,56 ± 0,04 0,59 ± 0,02
8 2h à 200˚C 0,76 ± 0,01 0,79 ± 0,02
9 2h30 à 200˚C 0,83 ± 0,02 0,85 ± 0,01
10 3h à 200˚C 0,87 ± 0,02 0,86 ± 0,01
11 Rampe jusqu’à 260˚C 0,92 ± 0,02 0,89 ± 0,02
12 1h à 260˚C 0,96 ± 0,02 0,94 ± 0,02
13 2h à 260˚C 0,96 ± 0,02 0,95 ± 0,01
14 3h à 260˚C 0,97 ± 0,01 0,95 ± 0,01
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Figure 3.4.2 – Rappel du cycle de cuisson (a) et post-cuisson
(b) optimisés et indication (barres rouges) des prélèvements
effectués
3.4.1 Gélification
La gélification est une étape caractéristique de la réticulation qui inter-
vient à un moment précis de l’avancement de la réaction et qui entraine des
modifications importantes dans les propriétés physiques. Le calcul du taux de
conversion au gel est effectué pour les deux résines car il représente un point
clé dans la compréhension des mécanismes de construction des réseaux.
Le principe et les appareillages des essais de caractérisation par la rhéologie
sont détaillés en Annexe A2.
1ère méthode : étude de la gélification par suivi anisotherme
Une première méthode pour déterminer la température de gélification est
de réaliser des essais de rhéologie dynamique. La température de gélification
est alors déterminée à l’intersection des modules élastique G’ et visqueux
G”. En effet, les résines PT sont dans notre cas comme pour un système
époxy/amine dans un état liquide visqueux avant gélification. Le module G”
est alors supérieur au module G’. La viscosité de la résine augmente lors de la
gélification et le module G’ devient supérieur au module G” après gélification.
La Figure 3.4.3 présente le croisement des modules G’ et G” d’un système
époxy/amine pour une vitesse de 3˚C/min [Paris, 2011].
Ensuite, en comparant les essais de rhéologie dynamiques aux essais
d’analyse thermique par DSC, il est possible d’associer un taux de conversion
à la température de gélification pour chaque vitesse de chauffe [Sellak, 2013].
Il est donc possible de tracer la courbe qui relie le taux de conversion aux
vitesses de chauffe. Le point de gel étant indépendant de la fréquence de
mesure, il est alors déterminé pour une vitesse de chauffe nulle.
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Figure 3.4.3 – Exemple d’essai de rhéologie dynamique réalisé
à 3˚C/min, f=0,1 Hz, γ=5% sur le système époxy/amine M21 avec une
géométrie plan/plan de diamètre 20mm [Paris, 2011]
Les essais ont été réalisés à l’aide du rhéomètre ARES (Annexe A2). La
géométrie cuvette/plan est utilisée avec un diamètre de plateau de 25mm.
La déformation γ appliquée est de 1% pour une fréquence f fixée à 1 rad/s.
Les vitesses d’essais sont de 1˚C/min, 3˚C/min et 5˚C/min. Les résultats
obtenus sont regroupés sur la Figure 3.4.4.
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Figure 3.4.4 – Essais dynamiques à 1˚C/min, 3˚C/min et
5˚C/min pour la résine (a) PT15 et (b) PT30
Les températures de gel sont relevées à l’intersection des modules élas-
tiques G’ et visqueux G” lorsque la viscosité de la résine augmente. Plus la
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vitesse d’essai est élevée, plus l’inertie est grande dans l’isolant thermique
qu’est un polymère, ce qui explique l’augmentation de la température de gel
avec la vitesse de chauffe. Par rapport au système époxy/amine présenté sur
la Figure 3.4.3, un emballement est constaté lors de la gélification pour les
vitesses de 3˚C/min et 5˚C/min. En effet l’augmentation de la viscosité se
fait brutalement avec une transition qui n’est visible que sur une gamme de
température restreinte. Le croisement de G’ et de G” n’est pas clairement
représenté. La température de gel est donc mesurée pour tan(δ) égal à une
valeur mesurée la plus proche de 1.
Comme expliqué précédemment, les taux de conversion aux températures
de gel sont mesurés à partir des essais DSC effectués aux mêmes vitesses
de chauffe que les essais de rhéologie, par exemple sur la Figure 3.4.5. L’en-
thalpie de réaction ∆HTgel est mesurée jusqu’à la température de gel relevée
lors des essais de rhéologie et le taux de conversion est calculé en faisant
le rapport de cette enthalpie ∆HTgel sur l’enthalpie totale de réticulation ∆Htot.
Figure 3.4.5 – Exemple de détermination du taux de
conversion pour une température de gel égale à 285˚C pour la résine PT15
lors d’un essai à 5˚C/min
La Figure 3.4.6 représente les taux de conversion en fonction de la vitesse
de chauffe.
Le point de gel étant indépendant de la fréquence de mesure, il est déter-
miné pour une vitesse de chauffe nulle. Pour la résine PT15 αgel est alors égal à
0,54 ± 0,01. Ce résultat est en cohérence avec les valeurs obtenues dans la litté-
rature de 0,5 à 0,65 pour des résines cyanates esters [Gupta et Macosko, 1993].
3.4. Etude de formation du réseau 101
Figure 3.4.6 – Détermination du taux de conversion au point
de gel du grade (a) PT15 et (b) PT30
Cette même méthode est appliquée à la résine PT30. Dans ce cas le taux
de conversion au point de gel est calculé à 0,42 ± 0,06. Cette valeur est plutôt
faible comparé au point de gel observé pour d’autres résines cyanate ester.
Cette méthode réalisée à partir des essais dynamiques comporte des
incertitudes. En effet, la gélification apparaît très rapidement, sur une fenêtre
étroite de températures. De plus, avant le point de gel, la mesure des modules
G’ et G” s’effectue hors des limites de l’appareil et ne peuvent être précises
ou exactes.
Une deuxième méthode est donc mise en œuvre pour estimer le taux de
conversion au point de gel.
2ème méthode : étude de la gélification par suivi isotherme
Le taux de conversion au point de gel peut être également déterminé par
une autre méthode qui consiste à mesurer le maximum de tan(δ) pour diffé-
rents taux d’avancement de réticulation des résines de leur état liquide à solide.
Le maximum de tan(δ) est mesuré à partir des essais de balayages
en fréquences effectués à différentes températures isothermes pour chaque
échantillon de dimensions 50x10x2-3 mm3 pesant 2-3g. Ces essais sont donc
réalisés sur les résines prélevées à différents moments du cycle de réticulation
(Figure 3.4.2), donc ayant différents états : liquide très fluide, liquide visqueux
et solide. Les géométries Couette, cuvette/plan et en torsion rectangulaire
sont donc utilisées pour les différentes mesures.
Les balayages en fréquence sont effectués sur une plage de 100 à 1 rad/s.
Les températures d’isothermes sont choisies pour que la résine soit « stable »
pendant les mesures. Avant gel, les températures expérimentales choisies sont :
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• supérieures à la Tg mesurée par DSC,
• associées à une viscosité faible et relativement constante,
• et inférieures à des températures permettant la réticulation.
Elles sont donc comprises entre 90˚C et 150˚C.
Après gel, les températures sélectionnées sont :
• autour de Tα soit pour Tα - 10˚C ≤ Tisotherme ≤ Tα + 20 à 30˚C ;
• dans ce cas la fenêtre de température se situe entre Tα et des tempéra-
tures avant que la réticulation ne continue, cette fenêtre donc est étroite
et évolue en fonction de l’état de la résine ;
• ces températures sont déterminées par essais DMA explicités dans la
partie 3.4.4.
La déformation sélectionnée dans le domaine élastique linéaire est égale à
10% pour les résines liquides et 0,5% pour les résines rigides.
Par exemple, lorsque la résine PT30 est réticulée jusqu’à 200˚C, qui
correspond à α égal à 0,13 ± 0,01, sur la Figure 3.4.7-a, les essais de
balayage en fréquence sont effectués aux températures de 90˚C à 140˚C en
incrémentant la température de 10˚C entre chaque essai. A ces températures
d’essai les résines sont liquides et présentent une faible viscosité (<50 mPa.s),
les mesures sont donc effectuées avec une géométrie couette et le module G”
est supérieur au module G’. Pour la résine PT30 réticulée 1h30 à 200˚C, où
α est égal à 0,59 ± 0,02, les essais de balayage en fréquence sont effectuée aux
températures de 170˚C, 180˚C, 190˚C et 200˚C, sur la Figure 3.4.7-b. A
cette étape du cycle de réticulation, la résine PT30 est à l’état solide et les
mesures sont effectuées avec la géométrie de torsion rectangulaire et le module
G’ est alors supérieur au module G”.
Les taux de conversion présentés sont ceux calculés en introduction de
cette partie 3.4 (Tableau 3.4.1).
La Figure 3.4.8 donne l’évolution du maximum de tan(δ) en fonction
du degré de conversion α (Tableau 3.4.1) pour chaque résine. Ces courbes
permettent de déterminer αgel par interpolation lorsque l’angle de perte tan(δ)
est égal à 1. Le détail des approximations d’équation des courbes et des
interpolations permettant de déterminer αgel sont décrits dans l’Annexe A5.
αgel est alors estimé à 0,52 ± 0,01 pour la résine PT15 et à 0,43 ± 0,03
pour la résine PT30. Il est à remarquer que le taux de conversion au point
de gel est inférieur pour la PT30 comparé à la résine PT15. La présence des
cycles triazines dès l’état de réception ont une influence sur les mécanismes de
réticulation et donc très probablement sur la gélification du système polymère.
Les valeurs obtenues sont proches de celles trouvées dans la littérature sous
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Figure 3.4.7 – Détermination de tan(δ) à partir des essais de
balayages en fréquences à différentes températures isothermes pour la résine
PT30 réticulée après (a) une rampe jusqu’à 200˚C et (b)après 1h30 à 200˚C
certaines conditions de réticulation.
En effet, la valeur théorique du taux de conversion au gel calculée par la
théorie de champ moyen de Flory est égale à 0,5 pour les résines cyanates
esters [Gupta et Brahatheeswaran, 1991]. Expérimentalement, deux valeurs
du taux de conversion au point de gel émergent pour décrire la réaction
de réticulation des cyanates esters : autour de 0,5 et autour de 0,6 - 0,65
[Gupta et Macosko, 1993] [Georjon et al., 1993] [Chen et Macosko, 1996]
[Harismendy et al., 2000]. Tout d’abord une variabilité des valeurs de αgel
est observée en fonction des méthodes de mesures utilisées qui peuvent être
le suivi de la solubilité des résines par DSC, IRTF, titrage ou 13C RMN ou
de leur viscosité par rhéologie. Plusieurs explications peuvent être données
pour comprendre pourquoi la valeur expérimentale du point de gel est plus
élevée que la valeur théorique. La présence de réactions secondaires lors de la
réaction de réticulation, et en particulier les réactions avec l’eau, semblerait
être l’effet prépondérant sur la gélification. En effet, Georjon et al. ont mis
en avant l’influence de l’environnement sur le calcul du point de gel. Sous
environnement neutre, la valeur du point de gel pour un dicyanate ester est
égale à 0,5 ce qui équivaut à la valeur théorique alors que sous air αgel est
de 0,6. La principale différence entre ces environnements est alors la présence
d’humidité [Georjon et al., 1993]. Les travaux de Mirco ont mis en évidence
que la détermination du taux de conversion au point de gel dépend également
du volume de résine mis en œuvre pour effectuer les mesures [Mirco, 1995].
Quand la conversion au gel est déterminée sous air avec 10mg, sa valeur est
égale à 0,58-0,65 tandis que pour une mesure avec 5g le point de gel est alors
égal à 0,5-0,55. Ainsi, lorsque le rapport de la surface sur le volume est moins
important, la réticulation des résines est moins influencée par les réactions
possibles des cyanates avec l’humidité de l’air.
Dans notre cas, les mesures ont été réalisées sous air sur des échantillons
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Figure 3.4.8 – Détermination de αgel pour les résines PT15
et PT30
ayant une masse de 2-3g. Le résultat obtenu pour la résine PT15 est proche
de la valeur théorique et celles trouvées par Mirco sur des échantillons de 5g.
Par contre la valeur obtenue pour la résine PT30 est inférieure à la valeur
théorique de Flory-Stockmayer et de la littérature.
Une autre théorie a été développée par Yamabe et Fukui pour relier la
fraction de groupements ayant réagi au point de gel αc à la fonctionnalité
f du polymère et au nombre de fonctions j impliquées dans la jonction
[Fukui et Yamabe, 1960] :
αc =
1
(f − 1)(j − 1)
(3.39)
Contrairement aux résines dicyanates esters de fonctionnalité toujours égale
à 2, dans le cas des résines PT, la fonctionnalité f est proportionnelle à la
longueur de chaîne et à l’unité de répétition n. Au chapitre 2, il a été déterminé
un nombre d’unité de répétition moyen de 0,65 pour la résine PT15 et de
1,6 pour la résine PT30. Quelle que soit la longueur de chaîne et donc la
fonctionnalité f des résines PT, le nombre de fonctions j impliquées dans la
jonction triazine est toujours égal à 3. Le calcul de αc est réalisé dans le Tableau
3.4.2 en faisant varier le nombre de répétition d’unité n du polymère et donc
la fonctionnalité f. En augmentant la fonctionnalité du polymère αc décroit,
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Tableau 3.4.2 – Calcul de la fraction de groupements ayant
réagi au point de gel αc à partir de la théorie de Yamabe et
Fukui
n f j αc
0 2 3 0,50
1 3 3 0,25
2 4 3 0,17
3 5 3 0,13
4 6 3 0,10
5 7 3 0,08
ce qui expliquerait une valeur de αgel inférieure pour la résine PT30 dont la
fonctionnalité moyenne est supérieure à celle de la résine PT15.
3.4.2 DiMarzio
L’étude cinétique dans la partie 3.1.3 « Etude cinétique » a montré qu’en
début de réaction, les deux résines présentent un comportement différent, au-
tocatalytique pour la PT30 plus complexe pour la PT15 malgré une même
chimie au départ montrée lors de la caractérisation à l’état de réception. De
plus, la caractérisation rhéologique a montré une différence de Tα entre les
deux réseaux. Pour compléter ce travail, l’approche de DiMarzio a été utili-
sée pour calculer la température de transition théorique du réseau réticulé en
s’appuyant sur des grandeurs physiques liées à la densité de réticulation et à
la flexibilité du réseau formé [Bellenger et al., 1987]. Cette équation s’écrit :
Tg =
Tgl0
(1−KDMFn∗)
(3.40)
avec :
• KDM : la constante de DiMarzio ; cette constante est connue et égale à
2,91 pour les réseaux trifonctionnels époxy/amine
• n* : la densité de réticulation en mol/g
• Tgl0 : la température de transition vitreuse du polymère linéaire en K
• F : le paramètre de flexibilité en g/mol
La température de transition vitreuse du polymère linéaire qui est dans
notre cas la température de transition vitreuse de l’oligomère PT15 et PT30
peut être prédite à partir de la contribution de l’ensemble des composants pris
individuellement :
Tgl0 =
MUCR
(
∑
MiT
−1
gli )
(3.41)
où MUCR est la masse molaire en g/mol de l’unité répétitive constitutive
du réseau (UCR). Le terme Mi × x Tgli-1 correspond à la contribution de
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chaque groupement de l’UCR. Ces valeurs peuvent être estimées à partir des
données existantes dans la littérature [Bellenger et al., 1987].
Le paramètre de flexibilité F se calcule dans notre cas comme le ratio entre
la masse molaire de l’UCR divisé par le nombre de liaisons flexibles f. Les
segments flexibles considérés correspondent aux liaisons simples – O et – CH2.
Soit :
F =
MUCR
f
(3.42)
La densité de réticulation n* est liée à la concentration en nœuds de réti-
culation k et s’écrit donc :
n∗ =
k
MUCR
(3.43)
Les résines PT15 et PT30 avant réticulation sont constituées d’entités de
différentes tailles de chaînes avec un nombre d’unité de répétition égal à 0,
1, 2, 3, etc. En fonction de la taille initiale des chaînes, l’unité constitutive
répétitive (UCR) varie comme le montre la Figure 3.4.9.
Figure 3.4.9 – Définition de l’UCR pour un nombre de répé-
tition de l’unité n=1 (a) et n=2 (b)
Ainsi, selon l’approche de DiMarzio, lorsque les mécanismes de réticulation
et d’extension de chaîne restent identiques, le rapport k/f est alors inchangé,
comme le prouve les calculs donnés dans le Tableau 3.4.3. Le calcul de MUCR,
du nombre de nœuds de réticulation k et du nombre de liaisons flexibles f est
effectué en émettant l’hypothèse d’un réseau tridimensionnel parfait.
Pour poursuivre les calculs théoriques de la loi de DiMarzio et remonter
ainsi aux températures Tg et Tgl0 théoriques, il faudrait supposer que la
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Tableau 3.4.3 – Calcul des coefficients de la loi de DiMarzio
k, f et MUCR en fonction de n
n k f k/f MUCR (g/mol)
0 4 24 0,167 1002
1 7 42 0,167 1647
2 10 60 0,167 2292
3 13 78 0,167 2937
4 16 96 0,167 3582
5 19 114 0,167 4227
6 22 132 0,167 4872
7 25 150 0,167 5517
Tableau 3.4.4 – Données expérimentales, Tgl0 mesurées au
croisement de G’ et de G” et Tg mesurée au maximum du mo-
dule de perte par rhéologie sur un réseau complètement réticulé
Résine Tgl0 expérimentale (K) TgT expérimentale (K)
PT15 252 ± 1 615 ± 3
PT30 274 ± 1 683 ± 1
constante KDM connue et égale à 2,91 pour les réseaux époxy/amine tri-
fonctionnels soit aussi une constante dans le cas de résines cyanates esters
trifonctionnelles. Une dernière hypothèse concernerait l’évaluation de la valeur
Mi × Tgli-1 du composant cycle triazine qui n’est pas disponible dans la
littérature.
Pour éviter ces hypothèses, la loi de DiMarzio est alors réécrite en utilisant
les données expérimentales données dans le Tableau 3.4.4. Ces valeurs sont
mesurées en rhéologie à une rampe de montée en température de 3˚C/min, à
une fréquence de 1 rad/s. Les valeurs de Tgl0 sont mesurées sur les résines à
l’état de réception avec la géométrie plateau/cuvette parallèles. Celles de Tg
sont obtenues sur les résines réticulées au cycle optimisé avec la géométrie de
torsion rectangulaire.
En supposant que KDM est constant, il est possible d’écrire à partir de
l’équation 3.40 :
1−
T PT30gl0
T PT30g
×
1
F PT30n∗PT30
= 1−
T PT15gl0
T PT15g
×
1
F PT15n∗PT15
(3.44)
Soit :
T PT30gl0
T PT30g
×
T PT15g
T PT15gl0
=
F PT30n∗PT30
F PT15n∗PT15
(3.45)
En introduisant les expressions 3.42 et 3.43 à l’équation 3.45, on obtient :
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T PT30gl0
T PT30g
×
T PT15g
T PT15gl0
=
kPT30
fPT30
×
fPT15
kPT15
(3.46)
Soit :
kPT30
fPT30
= 0, 982± 0, 001
kPT15
fPT15
(3.47)
Les rapports k/f sont proches pour les deux résines. Donc, malgré un
amorçage de la réaction différent dû à la présence dans les deux grades d’im-
puretés de nature et concentration dissemblables, la croissance des réseaux
pour les polymères PT15 et PT30 suit un même mécanisme de réticulation à
savoir une cyclotrimérisation suivie d’une extension de chaîne et ce mécanisme
masque tout autre effet tels que les réactions avec les impuretés ou encore la
présence de chaînes pendantes.
En dépit d’un même mécanisme réactionnel, les mailles élémentaires du
réseau ne suivent pas le même arrangement spatial en fonction de la taille des
oligomères. La Figure 3.4.10 illustre un exemple de réseau formé à partir d’oli-
gomères de différentes longueurs de chaînes. Dans cet exemple, les substitutions
en ortho, méta ou para des groupes méthylènes sont distribuées aléatoirement,
ne prenant donc pas en compte la distribution réelle déterminée lors des es-
sais de RMN 13C au chapitre 2. Les oligomères qui possèdent une longueur de
chaîne plus grande contiennent un nombre de fonctions réactives plus élevé,
ce qui amène à la construction d’un réseau plus compact et plus dense. Pour
vérifier ces hypothèses, la fraction de volume libre en fonction de l’avancement
de la réticulation va donc être calculée dans la partie suivante.
Figure 3.4.10 – Représentation du réseau réticulé
principalement formé à partir d’oligomères qui ont un nombre de répétition
de l’unité n=0 ou 1 et n=3
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3.4.3 Calcul des volumes libres
Pour une meilleure compréhension de la formation du réseau des deux
résines au cours de la réticulation, nous avons suivi l’évolution du volume
libre en fonction du taux d’avancement de la réaction.
Le calcul des fractions de volume libre est effectué à partir des balayages
en fréquence réalisés à plusieurs températures et expliqués au paragraphe
3.4.1 sur les résines PT15 et PT30 réticulées à différents degrés d’avancement
(Tableau 3.4.1).
Le calcul de la fraction de volume libre s’effectue à partir de la théorie de
William-Landel-Ferry [Ferry, 1980]. Pour les polymères amorphes, l’équation
WLF s’applique :
log(aT ) = −
(
C1(T−T0)
C2+(T−T0)
)
(3.48)
Avec les constantes C1 sans dimension et C2 en Kelvin. En général, la
Tg est choisie comme température de référence T0. Pour les résines fluides,
T0 est la température d’isotherme la plus faible. Pour les résines rigides, T0
correspond à Tα.
L’équation de Doolittle [Hinkley et al., 1992] permet de relier le coefficient
C1 à la fraction de volume libre fg :
C1 =
B
2, 303fg
(3.49)
Le coefficient B est généralement égal à 1.
A partir des balayages en fréquence effectués à différentes températures
isothermes, une courbe maîtresse est tracée sur le logiciel TA Orchestrator en
appliquant une translation horizontale d’un facteur aT, ce qui nous permet
de calculer les coefficients C1 et C2. La Figure 3.4.11 donne un exemple de
courbe maîtresse obtenue pour la PT30 réticulée jusqu’à 1h30 à 200˚C.
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Figure 3.4.11 – Courbe maîtresse tracée à partir des ba-
layages en fréquence effectués sur la résine PT30 réticulée 1h30
à 200˚C
Les taux de conversion présentés sont ceux calculés en introduction de
cette partie 3.4.
L’évolution de la fraction de volume libre en fonction du taux de conversion
est présentée pour les deux polymères dans le Tableau 3.4.5 et sur la Figure
3.4.12. Pour des taux de conversion supérieurs à 0,92, il n’a pas été possible
d’utiliser la méthode WLF. En effet, les courbes du module visqueux G”
montrent une augmentation du module aux basses fréquences, ce qui représente
une dégradation du matériau. Ce résultat est dû au fait que la température de
transition vitreuse est proche de la température de dégradation des matériaux.
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Tableau 3.4.5 – Evolution de la fraction de volume libre fg
en fonction du taux de conversion α pour les deux grades PT15
et PT30 ; la ligne en pointillé correspond à la gélification
PT15 PT30
α fg α fg
Rampe jusqu’à 200˚C - - 0,13 ± 0,01 0,189 ± 0,002
15min à 200˚C 0,04 ± 0,02 - 0,14 ± 0,01 0,164 ± 0,002
30min à 200˚C 0,07 ± 0,02 0,710 ± 0,034 0,17 ± 0,01 -
45min à 200˚C 0,18 ± 0,02 0,628 ± 0,026 0,29 ± 0,05 0,181 ± 0,001
1h à 200˚C 0,29 ± 0,02 - 0,32± 0,03 0,136 ± 0,002
1h15 à 200˚C 0,37 ± 0,02 0,177 ± 0,001 0,41 ± 0,01 -
1h30 à 200˚C 0,56 ± 0,04 0,139 ± 0,005 0,59 ± 0,02 0,017 ± 0,0001
2h à 200˚C 0,76 ± 0,01 0,104 ± 0,004 0,79 ± 0,02 0,026 ± 0,001
3h à 200˚C 0,87 ± 0,02 0,038 ± 0,001 0,86 ± 0,01 -
Rampe jusqu’à 260˚C 0,92 ± 0,02 0,012 ± 0,001 0,89 ± 0,02 0,013 ± 0,002
Figure 3.4.12 – Evolution de la fraction du volume libre en
fonction du taux de conversion pour les résines PT15 et PT30
La fraction de volume libre fg calculée au début de la réaction de réticula-
tion (0 < α < 0,18) est trois fois plus élevée pour le grade PT15 par rapport
au PT30. Ce résultat valide un encombrement stérique plus important pour
le grade PT30, ce qui a un impact sur les mécanismes de diffusion. Comme
il a été vu lors du calcul des énergies d’activation (dans la partie 3.1.2), ces
différences de mécanisme de diffusion entre les deux grades s’expriment par
une valeur d’énergie d’activation plus élevée pour le grade PT30 par rapport
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au grade PT15. De plus, le grade PT30 contient des cycles triazines et des
chaînes de plus grande taille à l’état de réception comparé au PT15, ce qui
expliquerait cette différence d’encombrement stérique au début de la réaction
de réticulation.
Pour les deux résines, la fraction de volume libre décroit lorsque le taux
de conversion augmente. Pour la résine PT15, cette diminution de fg est
progressive et se déroule tout au long de la réaction de réticulation. Par contre,
pour la résine PT30, fg est chaotique jusqu’à la gélification puis chute au-delà
du point de gel à une valeur quasi-constante quel que soit le cycle de cuisson.
Pour un taux d’avancement de la réticulation de 0,9, la fraction de volume
libre est alors équivalente pour les deux grades et égale à environ 0,012-0,013.
Ce résultat montre donc que l’encombrement stérique est équivalent pour les
deux grades à un taux de conversion élevé.
Dans la littérature, il a été montré que les résines cyanates esters pré-
sentent un haut taux de volume libre ce qui permet d’améliorer leur ténacité
et d’abaisser leurs propriétés diélectriques. Pour le dicyanate de bisphénol A,
lors des mesures du volume spécifique à 200˚C celui-ci chute en fonction du
taux de conversion de la résine. Or, la température d’essai de 200˚C est aussi
la température de cuisson [Snow et Armistead, 1994]. Peut-être que lors de
ces mesures des réactions de réticulation se poursuivent lors de l’essai. Dans
notre cas, le volume libre continue aussi à diminuer après gélification et les
mesures ont été réalisées à des températures supérieures ou proches de la Tα.
Malgré les précautions prises pour effectuer les mesures sur des temps courts
aux températures où des transformations du réseau ne devraient pas avoir
lieu, peut-être que l’on intervient aussi sur l’état de la résine pendant l’essai
et donc sur la valeur de cette fraction de volume libre.
Les résultats obtenus nous donnent une fraction de volume libre équivalente
pour les deux résines pour un taux de conversion de 0,9, ce qui ne nous permet
pas de mettre en évidence une différence de structuration des réseaux au-delà
de ce taux. La méthode WLF utilisée pour calculer les fractions de volume
libre présente donc ses limites. L’utilisation de la spectroscopie Temporelle
d’Annihilation de Positrons (Positron Annihilation Lifetime spectroscopy -
PALS) pourrait être envisagée [Venditti et al., 1995] [Georjon et Galy, 1998]
[Hayashi et al., 1999] [Marzocca et al., 2002]. En effet, cette technique réalisée
à température ambiante permet non seulement de déterminer la quantité de
porosités mais aussi de mesurer leur taille.
3.4.4 Suivi rhéologique de la réticulation
Malgré une différence de masse molaire observée à l’état de réception,
jusqu’à présent il a été démontré que les deux grades présentent une même
composition chimique et une configuration spatiale similaire. Ces deux
résines présentent une cinétique de réticulation contrôlée par des mécanismes
3.4. Etude de formation du réseau 113
autocatalytiques pour le grade PT30 et des mécanismes plus complexes
pour le PT15. Pourtant le schéma réactionnel suivi qui correspond à une
cyclotrimérisation suivie d’une extension de chaîne est le même pour les deux
résines d’après la démonstration réalisée à partir de l’approche de DiMarzio.
A la fin de la réticulation, la fraction de volume libre est similaire pour les
deux réseaux réticulés (α=0,9). Malgré tout, les deux polymères présentent
des températures de transition vitreuse significativement différentes.
Pour comprendre l’évolution de la structure des réseaux et mettre en
évidence des différences de relaxation des différentes entités entre les deux
résines, leur comportement rhéologique par analyse thermomécanique est
étudié au cours de la réticulation.
Ces essais de rhéologie (Annexe A2) sont réalisés en torsion rectangulaire
sur des échantillons rigides réticulés après le point de gel de dimension
50x10x2 mm3. Une rampe de montée en température de 3˚C/min entre 25˚C
et 430 à 450˚C a été appliquée à une fréquence de 1 rad/s. La déformation
appliquée est déterminée en effectuant au préalable un balayage en déforma-
tion à 1 rad/s et à la température initiale de l’essai et en s’assurant d’être
dans le domaine élastique linéaire du matériau. Cette déformation est de 0,5%.
Les Figures 3.4.13 et 3.4.14 représentent l’évolution des modules élastique
G’ et visqueux G” et de tan(δ) en fonction de l’avancement de la réaction de
réticulation respectivement pour le grade PT15 et PT30. Le Tableau 3.4.6
reprend les températures des relaxations mesurées au maximum de tan(δ).
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Figure 3.4.13 – Evolution de la structure du grade PT15
au cours de la réticulation : suivi (a) des modules élastique G’ et visqueux G”
et (b) de tan(δ)
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Figure 3.4.14 – Evolution de la structure du grade PT30
au cours de la réticulation : suivi (a) des modules élastique G’ et visqueux G”
et (b) de tan(δ)
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Tableau 3.4.6 – Relaxations mesurées au maximum de tan(δ)
sur les courbes de rhéologie des Figures 3.4.13 et 3.4.14
Après 1h30 à 200˚C Après 3h à 200˚C Après 3h à 260˚C
Relaxation mesurée au
maximum de tan(δ) (˚C)
PT15 PT30 PT15 PT30 PT15 PT30
1 191 208 (pic
large)
233 (pic
large)
228 (pic
large)
288
(épaulement)
211
1’ 233 275
2 341 - 346 - 342 -
3 399 410 399 410 399 410
Après une cuisson de 1h30 à 200˚C, sur les courbes représentant le module
visqueux G”, quatre relaxations sont visibles pour le grade PT15 et trois pour
le grade PT30. Pour le grade PT15, ces relaxations présentent un maximum à
191˚C (1), 233˚C (1’), 341˚C (2) et vers 399˚C (3) alors que pour le grade
PT30, elles sont à 208˚C (1 et 1’) et 410˚C (3).
La relaxation (1’) visible sur la courbe du facteur de perte de la résine PT15
(Figure 3.4.13-b) ne peut pas correspondre à une transition liquide-liquide qui
peut être identifiée après la transition vitreuse [Simon et Gillham, 1994] car
elle est accompagnée d’une remontée du module élastique G’ qui représente la
reprise de la réaction de réticulation.
La présence de plusieurs relaxations au sein des deux résines confirme
l’existence d’entités avec des longueurs de chaînes différentes et donc avec
des masses molaires différentes. Ces entités ne vont donc pas avoir la même
dynamique moléculaire et ainsi relaxer et diffuser de manière identique lors
de la réticulation.
En effet, pour le grade PT15, les structures représentées par les relaxations
(1) et (1’) évoluent pendant la réticulation. Leur intensité décroit en fonction
du taux de conversion et leur maximum se décale vers de plus hautes
températures jusqu’à atteindre le pic correspondant à la relaxation (2) comme
le montre la Figure 3.4.13-b. Après une post-cuisson de 3h à 260˚C, les
relaxations (1) et (1’) sont visibles sous la forme d’un épaulement sur la
relaxation (2). Elles correspondent à la réaction des macromolécules de petite
longueur pour former des entités plus stables identifiées par les relaxations
(2) et (3) après une post-cuisson de 1h, 2h et 3h à 260˚C. Ces relaxations
(2) et (3) existent déjà après une cuisson de 1h30 à 200˚C. Ces relaxations
restent stables pendant la réticulation. La relaxation (3) qui apparaît à
haute température (399˚C) est moins intense que la relaxation (2). Cette
relaxation (3) pourrait donc représenter le réseau le plus dense. La relaxation
(2) représenterait la formation d’une structure intermédiaire qui constituerait
le réseau principal.
Pour le grade PT30, seulement trois relaxations apparaissent (Figure
3.4.14) . Comme pour le PT15, les populations (1) et (1’) montrent une re-
laxation qui diminue en intensité et se décale vers de plus hautes températures
au cours de la réticulation mais restent toujours présentes avec une faible
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intensité à 211˚C et 275˚C après la post-cuisson de 3h à 260˚C. Lors de la
réticulation, les populations (1) et (1’) se transforment pour donner un seul
réseau final (3) qui relaxe à 410˚C.
Après la post-cuisson, aucun plateau caoutchoutique n’est observé pour les
deux résines. En effet, directement après la dernière relaxation, les modules
élastiques et visqueux remontent simultanément ce qui est caractéristique
d’une réaction de dégradation. Il n’est donc pas possible d’accéder à la masse
critique entre deux points d’enchevêtrement, ni de pouvoir comparer la densité
des réseaux des deux résines.
Le grade PT15 est principalement constitué d’un réseau (2) alors que la
PT30 est constituée du réseau (3). C’est donc la présence de cette structure
intermédiaire (2) dans le grade PT15 qui induit une différence de Tα de 68 ±
3˚C entre les deux grades complètement réticulés.
Comparativement au comportement rhéologique de la PT30, les relaxa-
tions notées (1) et (1’) dans la PT15 présentent une amplitude de relaxation
beaucoup plus grande à iso-conversion dans l’environnement des entités (2).
Cette capacité à une plus grande mobilité pour la PT15 est logique puisque le
volume libre est supérieur (Tableau 3.4.5). Il apparait clairement que quand
l’entité dont la présence est actée par la relaxation notée (2) peut se former, la
transformation du réseau en entité de relaxation (3) n’est pas possible même
s’il existe un peu d’entité (3) dans le réseau. De plus le pic de tan(δ) de la
relaxation (3) est plus fin que celui de la relaxation (2) laissant supposer un
réseau plus homogène pour la PT30.
A partir de la réponse rhéologique évolutive en fonction du cycle de
cuisson, nous proposons une description mécanistique de la réticulation
comme suit.
Des relaxations à plus hautes températures signifient qu’il faut plus
d’énergie pour faire relaxer, donc pour permettre aux entités en cours de
formation de s’écouler. Les raisons principales en sont des mailles de réseau
et des chaînes moins mobiles. Ce manque de mobilité est souvent associé à la
faible dimension entre nœuds de réticulation. Logiquement puisque la PT30
contient des oligomères de plus haute masse, donc à plus haute fonctionnalité,
la dimension moyenne entre nœuds est plus faible conduisant à la formation
des entités relaxant en position (3).
La littérature a déjà prouvé que les fonctions chimiques en bout de
chaîne sont plus réactives que les fonctions chimiques rattachées au cœur du
monomère [Fontanille et Gnanou, 2014]. Or il apparait des taux de conversion
équivalents pour les deux grades de cyanate ester pour un même cycle de
cuisson laissant penser que, malgré un volume libre moindre du grade PT30 et
donc une construction de réseau fortement contrôlé par diffusion, la réactivité
des fonctions cyanates à cœur des oligomères est proche de celle des bouts de
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chaînes.
Nous savons aussi que les cycles triazines présents dans le grade PT30 à
l’état non réticulé jouent un rôle de catalyseur permettant très vite de fabri-
quer des entités relaxant en position (3) qui font décroitre assez rapidement
le volume libre. Puis le réseau peut se parfaire car les petites entités relaxant
en (1) et (1’) et qui présentent une densité de fonctions réactives en bout de
chaîne bien supérieures aux entités de plus haute fonctionnalité, sont mobiles
dans leur état caoutchoutique, et peuvent ainsi réagir avec les fonctions
restantes des entités (3) qui n’ont pas réagi. La diffusion est d’autant plus
facile qu’à l’état de réception le nombre de petites masses est moindre dans la
PT30 que dans la PT15.
Concernant la PT15, la première différence est que l’absence de triazines
n’aide pas à la création d’entités (3) comme en témoigne la faible amplitude
de tan(δ) pour une cuisson de 1h à 260˚C (Figure 3.4.13-b). La fonctionnalité
moyenne étant moindre à cause d’un plus grand nombre de monomères de
faible masse à l’état de réception, la mobilité est augmentée - plus grande
densité de fonctions réactives en bout de chaîne - et donc le nombre de
configurations est augmenté aussi. De plus, les cyanates esters qui ne sont
pas en bout de chaînes sont plus accessibles formant des réseaux à dimension
caractéristique moindre, ce qui se traduit par la relaxation des espèces (2).
Puis, quand l’entité (2) est formée aucun apport thermique avant dégradation
ne permet d’atteindre la dimension de l’entité (3).
La Figure 3.4.15 permet de comparer les modules des deux polymères
après le cycle de cuisson (a) et de post-cuisson (b).
Figure 3.4.15 – Comparaison des modules G’ et G” des ré-
sines PT15 et PT30 après cuisson (a) et post-cuisson (b)
Au cours de la réticulation, le module élastique G’ mesuré avant la
transition vitreuse est plus élevé pour la résine PT15 comparé à la résine
PT30 comme représenté sur la Figure 3.4.15-a alors qu’à la fin du cycle de
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réticulation sur la Figure 3.4.15-b, les modules élastiques des grades PT15
et PT30 sont équivalents. Un module élastique élevé signifie une meilleure
cohésion et une plus faible mobilité au sein du matériau. Au-delà de la chimie
et de la taille des mailles, les liaisons faibles comme les liaisons de Van der
Waals vont influencer la valeur du module élastique. La résine PT15 semble
avoir développé des liaisons intermoléculaires plus fortes ou plus nombreuses
que la résine PT30. A l’état initial, les groupes réactifs cyanates sont dipolaires
et grâce à la proximité des cycles aromatiques et ses effets de résonance,
l’atome N est alors plus électronégatif que O, ce qui favorise la réaction
de cyclotrimérisation [Snow et Buckley, 1999]. Les cycles triazines formés
pendant la réticulation présentent une répartition symétrique des charges
positives et négatives, ce qui rend le réseau apolaire [Snow et Buckley, 1999]
[Shimp et Chin, 1994]. La présence d’impuretés telles que le phénol, les ions
métalliques et plus particulièrement l’eau [Shimp et Chin, 1994] interagissent
avec les groupes cyanates et augmentent la polarité de la résine. Comme la
résine PT15 ne contient pas de cycles triazines apolaires à l’état de réception
alors les effets des liaisons intermoléculaires entre les groupes cyanates et
les impuretés seraient accentués. Une autre raison qui pourrait expliquer de
plus fortes liaisons intermoléculaires pour la résine PT15 serait la présence
d’une plus forte concentration d’impuretés qui créeraient des interactions
supplémentaires avec les groupes cyanates.
3.5 Conclusion du chapitre 3
Ce chapitre a permis de mettre en évidence une différence de com-
portement des deux grades pendant la réticulation même si leur analyse
physico-chimique à l’état de réception a montré qu’ils présentent une même
composition chimique et une configuration spatiale similaire avec une différence
de masse molaire initiale et la présence d’entités réticulées dans le grade PT30.
La première partie de cette étude a montré une différence de comportement
au début de la réaction de réticulation. Le grade PT15 commence d’abord par
la réaction de cyclotrimérisation avant le démarrage de l’extension de chaîne
alors que pour le grade PT30, la cyclotrimérisation et l’extension de chaîne
ont lieu simultanément. En fin de réaction de réticulation, la PT30 nécessite
un apport énergétique plus important que la PT15 à cause de l’encombrement
stérique plus important. Au cours de la réticulation, l’approche DiMarzio
a montré que la construction des réseaux des deux grades suit le même
schéma, la cyclotrimérisation et l’extension de chaîne. Par contre, le modèle
de Málek soulève des différences de mécanismes réactionnels. La présence de
cycles triazines dans la résine PT30 favoriserait un mécanisme réactionnel
autocatalytique alors que dans le cas de la PT15, les mécanismes seraient plus
complexes et sans doute plus impactés par la présence d’impuretés qui peuvent
jouer un rôle de catalyseur. Les différences de volume libre et de diffusion des
entités - de tailles et de fonctionnalités disparates - lors de la formation des
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réseaux des deux grades impacteraient probablement la cinétique de réaction.
La dynamique moléculaire au cours de la réticulation a permis de com-
prendre l’évolution des différentes entités au cours de la réticulation. En
effet, les entités des deux grades n’évoluent pas et ne relaxent pas toutes
de la même manière. Pour les deux résines, un réseau stable relaxe à une
température de 400-410˚C. Pour la PT30, ce réseau constitue le réseau
principal. En revanche, pour le grade PT15 la relaxation principale visible
après une réticulation totale relaxe à une température inférieure vers 342˚C.
Une structure intermédiaire avec une stabilité thermique inférieure s’est donc
formée dans le grade PT15 et permet d’expliquer la différence de Tα de 70˚C.
A l’état de réception et au cours de la réaction de réticulation, le volume
libre de la résine PT15 est plus élevé, permettant ainsi une plus grande mobi-
lité et la formation de cette structure intermédiaire. Quant à la résine PT30,
le rôle autocatalytique des cycles triazines déjà présents à l’état de réception
permettent la formation d’un réseau plus stable thermiquement. L’idée
avancée est que les petites entités relaxant en (1) et (1’) et qui présentent une
densité de fonctions réactives en bout de chaîne bien supérieures aux entités
de plus haute fonctionnalité, sont mobiles dans leur état caoutchoutique, et
peuvent ainsi réagir avec les fonctions restantes des entités (3) qui n’ont pas
réagi.
Il a été mis en lumière que des réseaux réticulés de différentes tailles sont
formés entre les grades PT15 et PT30, quelles vont être les conséquences de
cette différence de structuration sur leur stabilité thermique et leur durabilité ?
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Introduction
Dans ce chapitre 4, nous allons étudier dans quelle mesure la différence
de structuration entre les deux grades PT qui mènent à une température de
transition vitreuse inférieure de 70˚C pour le PT15 par rapport au PT30, va
impacter la stabilité thermique et les mécanismes de dégradation de ces deux
polymères. Pour ce faire, les mécanismes de dégradation de ces deux résines
sont examinés lors d’essais thermogravimétriques dynamiques complétés par
une étude de spectroscopie infrarouge, le suivi de l’évolution de la couche
oxydée et de la fissuration. L’objectif est de proposer un mécanisme de
dégradation des résines PT.
4.1 Etude bibliographique
Le vieillissement d’un matériau est défini comme l’évolution lente de sa
structure et donc de ses propriétés au cours du temps. Ces évolutions peuvent
être dues à l’interaction du matériau avec l’environnement ou bien à la propre
instabilité du matériau.
Deux types de vieillissement sont distingués en fonction des phénomènes
observés :
1. le vieillissement physique qui englobe les phénomènes n’impliquant pas
de modification de la structure chimique des macromolécules ;
2. le vieillissement chimique qui englobe les transformations de la struc-
ture chimique, dont les conséquences sur les propriétés du matériau sont
irréversibles.
Ces deux types de vieillissement peuvent se superposer.
En présence d’oxygène et d’élévation de la température a lieu un
vieillissement thermo-oxydatif. Les conséquences observées lors de ce
vieillissement sont alors l’oxydation en surface, la scission de chaînes et la
réticulation ou réarrangements moléculaires. Ce vieillissement se traduit de
manière générale par une diminution de la masse moléculaire du polymère dû
aux coupures de chaînes, et par une perte de masse associée à l’évaporation
des espèces chimiques de faible masse moléculaire [Parvatareddy et al., 1995].
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Il s’accompagne également de la modification des propriétés mécaniques et
des températures caractéristiques du polymère.
La suite de cette étude bibliographique porte sur les effets de la dégrada-
tion thermique et de la thermo-oxydation.
4.1.1 Effets de la dégradation thermique
La dégradation thermique est un vieillissement chimique du polymère qui
s’accompagne de modifications structurales irréversibles du réseau macromo-
léculaire. Selon l’environnement de vieillissement, cette dégradation peut se
présenter sous la forme de réactions de thermolyses, un processus purement
thermique ou alors de réactions de thermo-oxydation en présence d’oxygène
qui impliquent les effets combinés de la température et de l’oxydation.
Oxydation
Lors de la thermo-oxydation, l’oxygène diffuse dans le polymère et des
réactions d’oxydation conduisent à la formation d’une couche oxydée en
surface (Thin Oxidized Layer, TOL). La formation de cette couche oxydée
peut s’accompagner de fissures superficielles qui déportent le processus de
dégradation vers l’intérieur du matériau. Lors de la migration de l’oxygène de
la surface vers le cœur du matériau, un gradient d’oxygène peut être observé
dans son épaisseur [Colin et al., 2005]. Des travaux ont montré que lors du
vieillissement thermique, la concentration en oxygène en surface augmente et
diminue à cœur. L’oxygène pourrait donc migrer du cœur vers la surface du
polymère où des réactions de déshydratation en surface pourraient avoir alors
lieu et conduiraient à la formation de double-liaisons et de structures plus
conjuguées [Buch, 2000] [Piccirelli et Shanahan, 2000].
L’évolution de l’épaisseur de cette TOL dépend de la prédominance
des mécanismes d’oxydation. La connaissance de l’énergie d’activation des
réactions d’oxydation et de diffusion de l’oxygène permettent de prédire l’évo-
lution de l’épaisseur de la TOL en fonction de la température de vieillissement
[Audouin et al., 1994] [Colin et al., 2001a].
Lorsque l’oxydation du polymère est contrôlée par la diffusion de l’oxygène,
la dégradation de la surface est alors plus importante qu’au cœur du matériau
[Dao et al., 2006] [Yang et al., 2015]. La seconde loi de Fick modifiée en pre-
nant en compte la vitesse de consommation de l’oxygène r(C) peut alors être
utilisée pour caractériser la diffusion de l’oxygène [Audouin et al., 1994] :
∂c
∂t
= D
∂2C
∂x2
− r(C) (4.1)
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avec C la concentration du réactif qui est dans ce cas l’oxygène, D son
coefficient de diffusion et x la profondeur.
Une dépendance entre l’épaisseur de cette couche oxydée et la perte
de masse du polymère a également été observée par plusieurs auteurs
[Colin et al., 2001a] [Decelle et al., 2003].
Dans le cas de résines époxydes, il a été observé une stabilisation de
l’épaisseur de la TOL à une valeur maximale au cours du vieillissement
[Piccirelli et Shanahan, 2000] [Colin et al., 2005]. L’épaisseur de cette TOL
est également dépendante de la température d’exposition. En effet lorsque la
température augmente, la vitesse d’oxydation croit plus vite que la vitesse
de diffusion, ce qui entraine une diminution de l’ épaisseur de la TOL
[Audouin et al., 1994] [Le Huy et al., 1992a]. Pour Piccirelli qui étudie des
résines époxy-imides, la couche oxydée épaisse joue un rôle de barrière à
la diffusion de l’oxygène au cœur du matériau et empêche l’apparition des
fissures [Piccirelli et Shanahan, 2000].
Modifications structurelles
Lors du vieillissement thermique, deux types de phénomènes entrainant
des modifications structurelles sont observés : le premier type concerne la
dépolymérisation et les coupures de chaînes, et le second les réactions de
réticulation et réarrangements moléculaires. Le vieillissement thermique
peut apporter à la fois des effets bénéfiques restructurant en permettant la
sur-réticulation des entités et la formation de la TOL ainsi que des effets
dégradant dus aux scissions de chaînes [Lazzari et Chiantore, 2000].
La dépolymérisation et la scission des chaines, des processus néfastes pour
le réseau polymère, ont lieu sous l’effet de la température et quel que soit
l’environnement, neutre ou oxydant. La dépolymérisation est la reformation
des unités structurales initiales par rupture des nœuds de réticulation, sur
la 4.1.1. Elle conduit à une baisse des propriétés du matériau par réduc-
tion de la densité en nœuds de réticulation. La fragilité de ces nœuds et
leur rôle dans le processus de dépolymérisation a été mis en évidence par
Patterson-Jones et Smith [Patterson-Jones et Smith, 1968]. Les scissions de
chaînes ont alors lieu au niveau des liaisons du réseau les moins énergétiques
[Van Krevelen et Te Nijenhuis, 2009] ou au niveau des liaisons disposées à
être dégradées selon leur position dans la chaîne, par exemple aux extrémités.
Ces coupures de chaînes entrainent une diminution de la masse molaire des
entités ainsi qu’une baisse du taux de réticulation, ce qui a une incidence
directe sur les propriétés mécaniques du polymère. Dans le cas des résines
époxy/amine, selon la température d’exposition sélectionnée, différents sites
seront affectés par les coupures de chaînes et aux hautes températures,
la formation de produits volatiles de faible masse molaire va prédominer
[Paterson-Jones, 1975].
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Figure 4.1.1 – Mécanisme de
polymérisation/dépolymérisation [Richaud et Verdu, 2011]
Des mécanismes de réticulation peuvent avoir lieu lors du vieillissement
thermique. En effet, si la température est modérée, elle peut jouer le rôle
de recuit et permet d’atteindre un taux de conversion plus haut que celui
obtenu par le cycle de réticulation initial. Des radicaux libres créés lors de
la dégradation sont alors susceptibles de se recombiner ou encore des ponts
covalents se forment entre les segments de chaînes voisines. Ces recombinaisons
et réarrangements moléculaires conduisent alors à la formation d’un résidu
chimique thermiquement plus stable (appelé char) fortement insaturé et
cyclique [Rose et al., 1993]. Les réactions de cyclisation, sur la Figure 4.1.2,
ont lieu au niveau des fonctions latérales plus réactives que les liaisons du
squelette macromoléculaire [Richaud et Verdu, 2011].
Figure 4.1.2 – Exemple de réaction de cyclisation dans le cas
du polyacrylonitrile [Richaud et Verdu, 2011]
Une compétition entre la formation d’espèces polycycliques, la
scission de chaîne et l’oxydation peuvent avoir lieu simultanément
[Lazzari et Chiantore, 2000]. Une perte de masse suite au scissions de
chaînes peut être observée en même temps qu’une réticulation du réseau
[Lazzari et Chiantore, 2000]. Dans les travaux de Rose et al. sur des réseaux
époxy/amine, l’oxydation est favorisée quand la température d’exposition
augmente. Aux températures inférieures à 310˚C, les réactions de dégra-
dation sont identiques sous air et sous azote. Sur ces matériaux, l’oxygène
a un effet bénéfique restructurant qui se traduit par la préservation d’une
bonne stabilité thermique jusqu’à une température critique à partir de
laquelle la vitesse de dégradation augmente jusqu’à la dégradation totale du
matériau[Rose et al., 1993].
Lors des réactions de dégradation, des porosités indiquant le départ de
particules dans la couche oxydée peuvent être observées, comme le montre
l’image MEB d’un adhésif époxyde vieilli 50h à 160˚C sous air sur la Figure
4.1.3 [Djilali, 2007].
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Figure 4.1.3 – Observation MEB d’un adhésif époxyde vieilli
50h à 160˚C sous air [Djilali, 2007]
Perte de masse
Comme vu au paragraphe précédent, la majorité des processus de dé-
gradation s’accompagne de coupures de chaînes. Ces coupures vont alors
permettre la création de composés volatils et leur dégagement gazeux
[Le Huy et al., 1992b] [Colin et al., 2002]. Le critère gravimétrique est donc
généralement suivi pour comparer la durabilité de différents polymères.
En revanche, ce critère peut être controversé car il est possible d’avoir des
coupures de chaînes sans avoir de pertes de masse. L’effet des coupures de
chaînes peut alors être observé par l’évolution d’autres propriétés du polymère
comme la chute de ses propriétés mécaniques [Dyakonov et al., 1996]. Le suivi
gravimétrique, qui est une mesure macroscopique, ne permet pas de différen-
cier les phénomènes de coupures de chaînes des réactions de réticulation et de
recombinaisons. Par exemple, Buch observe une réaction de déshydratation
lors du vieillissement thermique de résines époxydes. Cette réaction qui
conduit à la formation d’une structure plus conjuguée par création de doubles
liaisons, permet d’expliquer partiellement la perte de masse [Buch, 2000].
Marais et al. observent trois stades de perte de masse lors du vieillis-
sement thermique sous air des résines bismaléimides [Marais et al., 1998]
[Colin et al., 1999] :
1. une diminution initiale de la masse due à l’évaporation des produits
volatils comme l’eau,
2. une augmentation de la masse due au greffage et à la diffusion de l’oxy-
gène au sein du polymère,
3. une diminution de la masse due aux ruptures de chaînes, à la création et
au départ des produits de dégradation volatils.
La prise de poids initiale est expliquée par une oxydation des atomes
d’hydrogène tertiaire en fonction hydroxyle [Tudgey, 1998]. Il a été aussi
montré que la perte de masse dépend de l’épaisseur des échantillons. Sur des
échantillons épais la diffusion de l’oxygène contrôle les cinétiques d’oxydation
et ralentit la vitesse de perte de masse [Colin et al., 2001b]. Alors que
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pour des échantillons fins, la diffusion de l’oxygène n’a pas d’effet sur la
vitesse du processus d’oxydation. La cinétique de dégradation est également
dépendante de l’atmosphère plus ou moins oxydante de l’étude. En effet,
les pertes de masse sous vide sont très faibles comparées à celles sous air
ou sous oxygène [Colin et al., 2001b]. Les pertes de masse faibles sous vide
primaire proviendraient de la thermolyse. Les pertes de masse importantes
sous oxygène sont dues à la thermolyse et à la thermo-oxydation. La densité
et la composition chimique des réseaux influe également sur la cinétique de
dégradation [Le Huy et al., 1992b].
Suivi gravimétrique des résines et composites cyanates esters. Des
essais de vieillissement sous air ont été effectués sur la résine phénolique
triazine PT15. Le suivi gravimétrique présenté en Figure 4.1.4 a montré que
la perte de masse est très faible après un vieillissement à des températures
inférieures à 220˚C sur 200h. A 250˚C, la perte de masse est inférieure à
1,2% après 200h de vieillissement.
Figure 4.1.4 – Suivi gravimétrique d’un mélange
polyimide (PI) / cyanate ester (CE) / 2,2’diallylbisphenol A (DABPA), du
PI et du CE seuls et de résines époxys standards pour des applications
aérospatiales après un vieillissement à 210˚C, 220˚C et 250˚C sous air
[Meier et al., 2016]
Des suivis gravimétriques réalisés sur une résine cyanate ester renforcée
thermoplastique 954-2 et le composite carbone/954-2 ont montré pour un
vieillissement à 150˚C sous air des pertes de masse plus importantes sur
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composite par rapport à la résine seule. Après 6 mois de vieillissement, le
composite a perdu 1% de masse contre 0,6% pour la résine seule, sur la Figure
4.1.5 [Parvatareddy et al., 1995]. La perte de masse plus rapide sur composite
est due à la dégradation de l’interface fibre/résine qui devient un chemin
préférentiel de diffusion de l’oxygène au cœur du matériau, ce qui accélère les
processus d’oxydation [Colin et Verdu, 2005].
Figure 4.1.5 – Suivi de masse réalisé sur une résine cyanate
ester renforcée par un thermoplastique 954-2 (a) et du composite
carbone/954-2 lors d’un vieillissement à 150˚C sous différents
environnements [Parvatareddy et al., 1995]
Des essais de vieillissement sont aussi effectués à la même température,
sous pression atmosphérique réduite à 138 hPa ou 2 psi et sous vide, soit à
des concentrations en oxygène inférieures aux essais sous air à pression atmo-
sphérique (1013 hPa). Pour ces essais sur résine et composite, il est observé
une perte de masse dès les premiers temps de vieillissement. Cette perte de
masse est faible, inférieure à 0,2% et identique quel que soit l’environnement
jusqu’à deux mois de vieillissement (environ 1500h). A partir de deux mois de
vieillissement, la perte de masse est sensible à l’environnement. Cette perte
de masse croit avec la concentration d’oxygène. Puis, après quatre mois de
vieillissement, la perte de masse se stabilise pour tous les environnements.
La première perte de masse identique pour tous les environnements est
attribuée à l’évaporation d’eau contenue dans le matériau à l’état initial.
Ensuite la chute observée après deux mois de vieillissement serait liée au
début de l’oxydation et de la diffusion de l’oxygène. Pour finir, lorsque la
masse du matériau se stabilise, il est alors arrivé à saturation en oxygène. Le
comportement observé lors du suivi de masse est attribué à un vieillissement
thermo-oxydatif pour lequel le processus de dégradation est contrôlé par la
concentration et la diffusion d’oxygène dans le matériau.
4.1. Etude bibliographique 129
4.1.2 Facteurs influençant la dégradation thermique
Nature chimique du polymère
La stabilité thermique d’un polymère dépend essentiellement des na-
tures chimiques de ses constituants. La présence de liaisons saturées, de
nœuds de réticulation stables et une forte aromaticité du réseau polymère
favorisent sa résistance au vieillissement thermique [Dyakonov et al., 1996]
[Patterson-Jones et Smith, 1968]. Pour un même polymère d’une même
composition chimique, celui qui est réticulé au taux de conversion le plus
élevé sera également plus stable thermiquement [Dyakonov et al., 1996]. En
revanche, en comparant plusieurs polymères, celui qui possède la plus haute
température de transition vitreuse ne se révèle pas toujours être le plus stable
thermiquement [Dyakonov et al., 1996]. En effet un réseau fortement réticulé
avec composé de liaisons peu résistantes à l’oxydation aura une durée de vie
moindre que celui qui est moins réticulé et composé de liaisons saturées et des
nœuds de réticulations stables.
Dans les travaux d’Ernault qui étudie trois systèmes époxy/amine, il a
été démontré que la nature chimique du polymère va modifier la réactivité
des sites oxydables et que l’architecture du réseau, plus particulièrement son
encombrement stérique et le nombre de sites oxydables dans le réseau, a aussi
une influence sur la cinétique de dégradation [Ernault, 2016].
Les études de Patterson-Jones et Lee sur plusieurs systèmes époxydes
mettent en évidence une meilleure stabilité thermique des époxydes novolaques
comparé aux systèmes DGEBA/amine [Patterson-Jones et Smith, 1968] ou
aux résines époxydes dérivées des bisphénol A [Lee, 1965]. Cette meilleure
stabilité thermique, établie par le biais d’essais thermogravimétriques, serait
expliquée par une meilleure stabilité des liaisons méthylènes envers les liaisons
isopropylidènes (Figure 4.1.6) pour des raisons de plus faible encombrement
stérique et de l’hyperconjugaison possible des atomes hydrogène aliphatiques.
Van de Voorde a montré qu’une résine époxyde présente une bonne résistance
à l’oxydation et à l’hydrolyse à condition qu’elle ait un équivalent époxy
inférieur à 200g/ep couplé à un fort taux d’aromaticité [Van de Voorde, 1970].
Plus l’équivalent époxy est faible, plus la chaine élémentaire est riche en
terminaisons réactives. Si en plus, cette chaine est riche en cycles aromatiques,
le réseau fortement réticulé obtenu sera thermostable.
La présence des liaisons méthylènes dans les résines phénoliques triazine
contribueraient donc à améliorer leur stabilité thermique comparé aux autres
polymères cyanates esters.
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Figure 4.1.6 – Représentation des liaisons (a) isopropylidène
et (b) méthylène
Richaud et Verdu ont fait une étude sur le vieillissement chimique par
oxydation de différents polymères et ont fait un classement structure-stabilité
thermique [Richaud et Verdu, 2011], sur la Figure 4.1.7. Il n’existe pas de
critère indiscutable des stabilités. En présence d’oxygène, certains polymères
peuvent être jugés stables car ils ont une forte imperméabilité à l’oxygène
qui confine l’oxydation dans une couche superficielle assez mince pour que
l’oxydation n’ait pas de conséquences importantes sur les propriétés méca-
niques, la variation de masse ou toute autre caractéristique moyennée sur
l’épaisseur. Dans ce classement, hormis les polymères sans hydrogène, ce sont
les polymères aromatiques qui s’avèrent être les plus thermostables.
Figure 4.1.7 – Classement consensuel de la structure-stabilité
proposé par Richaud et Verdu [Richaud et Verdu, 2011]
Atmosphère de vieillissement
Des études ont montré que la dégradation thermique sous atmosphère
inerte est plus sévère qu’elle ne l’est sous air [Pogany, 1969]. Le processus des
coupures de chaines thermo-activé n’est pas compensé par la sur-réticulation
ou la recombinaison car elles ont besoin d’oxygène pour avoir lieu. De plus,
Patterson constate qu’un vieillissement thermique sous air peut conduire à la
formation de radicaux libres qui peuvent se recombiner et donc augmenter
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le degré de réticulation du réseau [Paterson-Jones, 1975]. Il faut cependant
noter qu’à température élevée, quel que soit l’atmosphère, ce sont des
phénomènes de thermolyse qui apparaissent en premier, accompagnés de la
formation de composés plus stables thermiquement lors de réarrangements
moléculaires [Buch, 2000]. Sous vide, les segments de chaînes créés par les
réactions de thermolyse vont avoir tendance à migrer à la surface et à se
volatiliser [Pogany, 1969] [Dyakonov et al., 1996]. Pour Marais, le phénomène
de thermolyse est négligeable pour des températures inférieures à la Tg alors
que pour Dyakonov et Pogany d’importantes scissions de chaines ont lieu
après vieillissement sous azote à des températures modérées [Pogany, 1969]
[Dyakonov et al., 1996]. Des études sur une résine époxyde ont montré une
diminution de la Tg après un vieillissement sous air et une augmentation
après vieillissement sous azote.
Géométrie
Plusieurs études ont soulevé l’importance de la surface exposée lors du
vieillissement. En effet, il a été montré que la cinétique de dégradation
des polymères est dépendante de la géométrie des éprouvettes. En général,
la perte de masse relative est plus conséquente sur de petits échantillons
[Bowles et Meyers, 1986] [Nelson, 1983] [Piccirelli et Shanahan, 2000] ou sur
des échantillons de faible épaisseur [Colin et al., 2001b]. Un exemple sur l’effet
de la géométrie a montré dans le cas du vieillissement sous air à 200˚C d’un
adhésif composite époxy-imide/verre que les échantillons de dimension 14,5
x 7,5 x 3 mm3 présentent une perte de masse plus importante de 0,074%
après 6000h de vieillissement que ceux de dimension 14,5 x 14,5 x 3 mm3
qui présentent une perte de masse de 0,066% et encore plus importante par
rapport à ceux de dimension 26,5 x 22,5 x 3 mm3 qui perdent seulement
0,057% [Piccirelli et Shanahan, 2000]. Pour l’effet de l’épaisseur, par exemple
lors d’essais de vieillissement effectués sous air à 240˚C sur une résine
poly(bismaléimide), après 48h de vieillissement l’échantillon d’épaisseur 50µm
a perdu environ 12% de sa masse tandis que celui qui mesure 1,5mm d’épais
n’a perdu que 1 à 2% de sa masse [Colin et al., 2001b].
Sur les matériaux épais (un à plusieurs mm), la diffusion de l’oxygène dans
le matériau joue également un rôle important sur les mécanismes et la cinétique
de dégradation. Ces mécanismes sont alors hétérogènes sur l’épaisseur du po-
lymère [Audouin et al., 1994]. Par exemple sur la Figure 4.1.8 où la couche
oxydée est observée en microscopie optique que un polymère époxy vieilli
200h à 200˚C sous air, deux zones distinctes apparaissent [Colin et al., 2001a]
[Colin et al., 2005] :
• une première couche superficielle très rugueuse indiquée par le « critère
1 » qui correspond à la limite entre cette couche superficielle et les sous-
couches oxydées ;
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• une deuxième couche intermédiaire plus lisse que la couche superficielle
et plus brillante que le cœur, délimitée par le « critère 2 » qui montre la
limite entre l’ensemble de la couche oxydée et le cœur non oxydé.
Figure 4.1.8 – Observation en microscopie optique de
l’évolution de la couche oxydée dans l’épaisseur d’un polymère époxy vieilli
200h à 200˚C sous air [Colin et al., 2005]
4.1.3 Conséquences de la dégradation thermique sur les
propriétés
Modifications de l’architecture du réseau
Les effets des coupures de chaînes associés aux réarrangements moléculaires
modifient le degré de réticulation et l’architecture du réseau, ce qui a des
conséquences sur les propriétés macromoléculaires du polymère tels que le
module élastique G’ et la manifestation mécanique de la transition vitreuse Tα.
L’augmentation du module élastique G’ qui a lieu lors du vieillissement
traduit une antiplastification du réseau dû à la libération de segments de
faibles poids moléculaires lors des coupures de chaînes. Un élargissement
de tan(δ) peut être également observé et correspond au réseau qui de-
vient de plus en plus hétérogène au cours du vieillissement [Djilali, 2007]
[Terekhina et al., 2013].
De manière générale, une diminution de la densité de réticulation accom-
pagnée d’une baisse de Tα est observée [Paterson-Jones, 1975] [Pogany, 1969]
[Terekhina et al., 2013]. Ce résultat signifie une augmentation de la mobilité
des chaînes due à la prédominance des coupures de chaînes. Or lors du
vieillissement thermo-oxydatif, le réseau subit non seulement des scissions
mais aussi des recombinaisons et de la sur-réticulation, ce qui peut amener à
l’inverse à une augmentation de Tα [Tsotsis, 1995][Djilali, 2007].
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Exemple d’effets du vieillissement sur la Tg des résines cyanates
esters. Parvatareddy et al. ont effectué des essais de vieillissement ther-
mique sur une résine cyanate ester renforcée par un thermoplastique à 150˚C
sous air [Parvatareddy et al., 1995]. Cette température de vieillissement
est très en-dessous de la température de transition vitreuse initiale qui est
autour de 230˚C. Il a d’abord été observé une chute de la Tg sur les temps
courts de vieillissement. Dans ce cas, la Tg chute de 30˚C en 2 mois. Dans
un second temps, la Tg se met à croitre pour gagner 20˚C en 9 mois et
atteindre une Tg de 215˚C, qui reste inférieure à la Tg initiale d’environ
230˚C. Sur la Figure 4.1.9, dans un premier temps la Tg diminue. Un
vieillissement physique s’accompagne généralement d’une augmentation de la
Tg due à une densification du réseau. Or, des essais de fluage au cours du
vieillissement à 160˚C effectués la même résine par Wang et al. ont montré
un vieillissement physique de la résine [Wang et al., 1995]. Le vieillissement
sur les 2 premiers mois présenterait donc des effets combinés du vieillissement
chimique et physique. Cette chute de Tg pourrait être attribuée à des effets
combinés de dégradation chimique, de plastification du réseau c’est-à-dire
lorsque les molécules issues de la dégradation vont s’introduire dans le
réseau et de séparation de phase dans le polymère. Ensuite, lorsque la Tg
augmente, le vieillissement physique ou les effets du volume libre prédominent.
Figure 4.1.9 – Variation de la température de transition
vitreuse mesurée par DMA d’une résine cyanate ester vieillie à 150˚C sous
azote, sous pression atmosphérique réduite et sous air à pression
atmosphérique [Parvatareddy et al., 1995]
Dans l’étude de Chung et Seferis, il a déjà été observé une chute de
Tα drastique sur des composites cyanates esters/carbone vieillis sous air à
275˚C. Pour ces composites composés de résine Arocy B30 qui un prépoly-
mère dicyanate de bisphénol A, par analyse mécanique dynamique une chute
de 85˚C a été observée sur Tα qui passe de 275˚C à t0 à 190˚C après 30h
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de vieillissement [Chung et Seferis, 2001]. Cette chute drastique de Tα montre
la prédominance des mécanismes de coupures de chaînes et de déréticulation
pour les résines de la famille des cyanates esters lors d’un vieillissement
thermo-oxydatif.
Effets sur les propriétés mécaniques
Lors d’un vieillissement thermique sous air, le polymère est constitué d’une
surface oxydée fragile et d’un cœur ductile. L’oxydation subie à sa surface
conduit à l’apparition de fissuration spontanée, c’est-à-dire sans l’application
de charge extérieure [Meador et al., 1996] [Colin et Verdu, 2005]. En effet,
les changements structuraux qui ont lieu dans la couche oxydée induisent
une fragilisation du polymère à deux échelles. A l’échelle macromoléculaire,
les coupures de chaînes et réticulations provoquent une fragilisation du
réseau polymère et altèrent les propriétés mécaniques. Une diminution de
l’allongement à rupture [Colin et al., 2005] et de la densité de réticulation
[Le Huy et al., 1993] est généralement observée. A l’échelle macroscopique,
un retrait localisé dans la couche oxydée apparaît suite aux effets combinés
de la perte de masse due à l’évaporation des composés volatils et de l’aug-
mentation de la densité due au greffage de l’oxygène. Ce retrait induit un
gradient de contraintes dans l’épaisseur. C’est la relaxation de ces contraintes
lorsqu’elles atteignent une valeur critique qui est alors responsable de la
fissuration spontanée en surface des échantillons épais [Colin et Verdu, 2005]
[Decelle et al., 2003].
Les fissures initiées en surface vont ensuite se propager au cœur du polymère
[Audouin et al., 1994]. Trois scénarios sont alors possibles comme illustré sur
la Figure 4.1.10 [Rolland et Broutman, 1983] :
1. les fissures se propagent dans la couche oxydée et s’arrêtent à l’interface
entre la couche oxydée et non oxydée ; ce scénario suppose alors que le
cœur non oxydé soit suffisamment ductile pour stopper la propagation
des fissures ;
2. la fissuration se propage le long de l’interface sans pénétrer dans la partie
non oxydée ;
3. les fissures se propagent dans toute l’épaisseur du matériau, ce qui va
mener à sa rupture.
La fissuration est une voie d’entrée pour l’oxygène qui va permettre sa
diffusion dans l’épaisseur le long des fissures. La propagation de l’oxygène
dans les réseaux époxyde/amine se fait de façon continue car le gradient
de propriétés est moins marqué entre la couche oxydée et non oxydée
par rapport à d’autres polymères [Colin et al., 2005] [Colin et al., 2009]
[Olivier et al., 2008]. Cette propagation est également dépendante de la téna-
cité initiale du matériau [Yamini et Young, 1980] [Kinloch et Williams, 1980].
En effet, un polymère constitué d’un cœur ductile et d’une couche oxydée
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Figure 4.1.10 – Différentes configurations de propagation des
fissures dans le polymère [Verdu, 2012]
fragile va avoir les fissures qui se propagent dans cette couche oxydée et
le cœur qui va se déformer plastiquement et stopper la propagation de ces
fissures [Yamini et Young, 1980]. La morphologie du polymère va également
avoir une incidence sur la propagation des fissures. Par exemple, l’existence
de nodules dans le cas d’une résine époxyde amorphe va affecter le mécanisme
de propagation [Yamini et Young, 1980].
Effets du vieillissement sur les propriétés mécaniques des résines
et composites cyanates esters. Les résines phénoliques triazines pré-
sentent des propriétés mécaniques avec une baisse acceptable pour des
applications structurales lors de vieillissement pendant 1000h et 200h aux
températures respectives de 288˚C et 316˚C, sur le Tableau 4.1.1 [Nair, 2004].
Tableau 4.1.1 – Evolution des propriétés mécaniques
d’une résine phénolique-triazine vieillie à 288˚C et 316˚C
[Nair, 2004] ; SBSS pour short beam shear strength, un test
équivalent aux essais CIL (Cisaillement Interlaminaire)
Température (˚C) temps de vieillissement (h) Résistance en flexion (MPa) Module en flexion (GPa) SBSS/CIL (MPa)
288 0 1650 124 151
100 1830 132 119
200 1520 123 112
500 1050 137 106
1000 1410 128 86
316 100 1750 120 93,3
200 1650 117 94,5
Des essais de vieillissement sur un composite carbone/PT ont été réalisés
sous air à une température de 230˚C dans les travaux de Fiamegkou.
Ces composites sont élaborés à l’aide du procédé RTM avec une résine
phénolique-triazine et 8 plis de tissu de carbone satin 5H, ce qui donne un
matériau d’une épaisseur de 3mm [Fiamegkou et al., 2015]. Des essais CIL
réalisés selon la norme ASTM D 2344M ont montré une baisse du module
de cisaillement interlaminaire de 39,1 à 31,2 MPa après un vieillissement
de 30 jours, soit 720h. Cette perte des propriétés mécaniques s’accompagne
d’une perte de masse de 3,06%. Des observations réalisées au microscope
électronique à balayage montrent la formation de fissures transverses et le
délaminage fibre/résine qui induisent une concentration de contraintes due
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aux différences de rigidité et de coefficient de dilatation thermique entre
les composants. La formation de fissures augmente la surface d’exposition
à l’oxydation et créée des chemins préférentiels de diffusion de l’oxygène.
L’oxydation du matériau le rend plus fragile, ce qui amène à la baisse de la
résistance au cisaillement interlaminaire. De plus, le résultat des essais CIL
est dominé par les propriétés de l’interface fibre/résine. L’observation de la
dégradation de cette interface lors de l’oxydation explique également cette
baisse des propriétés.
Effets sur les propriétés diélectriques
Comme énoncé dans le chapitre 2, la nature des composés chimique a une
influence sur la polarité du réseau et les propriétés diélectriques. Remplacer
un groupe méthyle CH3 par un triflorométhyle CF3 permet de diminuer la
permittivité électrique des résines époxydes [Lee et al., 2004] et cyanates esters
[Snow et Buckley, 1999]. L’absorption d’eau a également des conséquences sur
les propriétés diélectriques. L’eau fait apparaître de nouveaux dipôles dans le
polymère ce qui peut entrainer une diminution de la Tg et une augmentation
de la mobilité moléculaire. Ces modifications vont par conséquent augmenter
la constante diélectrique et du facteur de dissipation [Gonon et al., 2005].
Le suivi des propriétés diélectriques est un bon moyen pour suivre la mo-
bilité moléculaire. Le suivi de ces propriétés lors de la réticulation des réseaux
époxy/amine montre une diminution de ces propriétés [Marand et al., 1992]
[Eloundou et al., 2002] expliquée par l’augmentation de la taille des chaînes
et la diminution du nombre de dipôles au cours de la réticulation. Au
contraire lors d’un vieillissement thermo-oxydatif, les phénomènes de scissions
de chaînes entrainent la formation de groupes polaires, une augmentation
des propriétés diélectriques serait donc attendue. Or, une compétition
entre la formation de ces groupes polaires et leur volatilisation a lieu, ce
qui complexifie les effets du vieillissement thermo-oxydatif sur les pro-
priétés diélectriques [Vouyovitch et al., 2006]. Dans les travaux d’Ernault
sur deux systèmes époxy/amine DGEBA/IPDA et DGEBA/TTDA, les
modifications des propriétés diélectriques au cours du vieillissement thermo-
oxydatif sont gouvernées par les modifications de la mobilité moléculaire
et non par l’augmentation du nombre de groupements polaires [Ernault, 2016].
4.1.4 Mécanismes de dégradation des résines phéno-
liques triazines
Dégradation thermique (TGA)
Nous allons d’abord nous intéresser aux mécanismes de dégradation
thermique propres aux résines phénoliques triazines sans la présence
d’oxygène.
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D’après Ramirez et al., trois étapes de dégradation en atmosphère inerte des
résines PT sont identifiées. Ces étapes sont déterminées à l’aide de plusieurs
méthodes de caractérisation, notamment par chromatographie phase gazeuse
(GC-MS) et spectroscopie infrarouge sur un film solide et en phase gazeuse
[Ramirez et al., 2002]. Ces 3 étapes correspondent à :
1. La scission aléatoire et réticulation du squelette hydrocarboné entre 400
et 450˚C ;
2. La rupture du cycle triazine entre 450 et 500˚C avec la libération de
composés volatils de faible masse moléculaire et la formation d’un résidu
solide primaire ;
3. La décomposition du résidu primaire entre 500 et 750˚C avec l’élimina-
tion d’alcènes et hydrogène, laissant un second résidu carboné contenant
de l’oxygène et de l’azote.
L’évolution de la structure chimique du polymère sous forme de film
solide chauffé sous azote de 25˚C à 675˚C à la vitesse de 10˚C/min est
analysée par spectroscopie infrarouge et les produits de dégradation en phase
gazeuse sont détectés par un spectromètre infrarouge en phase gazeuse relié
à un pyrolyseur pour un polymère chauffé sous azote de 200˚C à 1000˚C
à une vitesse de chauffe de 20˚C/min. Ces essais ont montré que pour un
polymère réticulé, aucun changement majeur de la structure n’est visible
jusqu’à 400˚C. Au-delà de 400˚C, la première étape de dégradation implique
la décyclisation des cycles triazines et le réarrangement des cyanates en
isocyanates qui peuvent par conséquent réagir avec l’humidité et former des
carbamates (Figure 2.1.9 au chapitre 2) qui vont par la suite s’hydrolyser en
acide carbamique, un intermédiaire instable qui se décompose spontanément
en dioxyde de carbone et ammoniaque. L’analyse de la phase gazeuse montre
qu’à des températures comprises entre 435 et 450˚C des groupes –OCN
apparaissent sous la forme d’acide cyanique et son isomère l’acide isocyanique
(double pic à 2290 et 2250 cm-1). Des phénols, du méthane, de l’ammoniaque
et du dioxyde de carbone sont également détectés. Lors de la décomposition
des gaz, il apparaît des bandes à 3520 cm-1 associées aux amines, aux urées
ou des dérivés de la mélamine qui peuvent provenir de la décomposition des
carbamates. La décomposition secondaire du résidu carboné au-delà de 600˚C
met en évidence la génération de cyanates aryles et de structures alcènes.
Les produits de la dégradation des résines PT mesurés cette-fois par par
GC-MS sont les suivants :
• dioxyde de carbone CO2, acide cyanique HOCN : 38,52% ;
• dérivés du Benzène et Phénol : 8,7% et 39,8% (Tableau 4.1.2) ;
• le reste de 10,46% peuvent correspondre à des produits comme les cya-
nates aryles, les amines, etc.
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Tableau 4.1.2 – Description plus détaillées de certains pro-
duits volatiles de dégradation [Ramirez et al., 2002]
Dérivés du
benzène
avec R : substituts alkyles comme le
méthyle, diméthyle, éthyle,
éthylméthyle, etc.
Dérivés du
phénol
Thermo-oxydation
La thermo-oxydation des polymères présente des phénomènes d’oxydation
auto-entretenus. Un schéma mécanistique de la thermo-oxydation a été
initié par Bolland, Bateman et leurs collaborateurs [Bolland J. L., 1946]
[Bateman et al., 1953]. Le schéma général présenté sur la Figure 4.1.11
présente les sept réactions élémentaires qui ont été appliquées pour décrire les
réactions de thermo-oxydation de polypropylène ou de composites polybis-
maléimide/carbone [Richaud et Verdu, 2011]. Ce schéma met en évidence la
formation de groupes peroxydes générés en phase de propagation. Il se forme
ensuite des composés organiques à partir des radicaux issus de la dégradation
du réseau qui est elle-même initiée par la température et la dégradation
des groupes péroxydes formés [Piccirelli et Shanahan, 2000]. Dans le cas des
réseaux époxy/amine, des amides et des carbonyles se forment et sont utilisés
comme traceurs des réactions de thermo-oxydation [Ernault, 2016].
Figure 4.1.11 – Schéma mécanistique composé de 7 réactions
élémentaires
Concernant les résines PT, c’est la formation des liaisons triazines phé-
nyles éthers qui permet d’assurer la stabilité thermique de ces polymères
phénoliques-triazines. En effet, en comparaison, les résines phénoliques sont
fragilisées par la proximité de groupes hydroxyles et des ponts méthylènes qui
en présence d’oxygène à des températures élevées vont permettre d’accélérer
le processus de thermo-oxydation (Figure 4.1.12) [Conley, 1970].
4.1. Etude bibliographique 139
Figure 4.1.12 – Mécanisme de thermo-oxydation des résines
phénoliques formaldéhydes [Nair, 2004]
Des analyses gravimétriques effectuées sous air sur des polymères cyanates
esters ont montré que la dégradation thermo-oxydative s’exprime par une
rapide hydrolyse des liaisons éthers de l’oxygène entre le phényl et le cycle
triazine. L’oxygène va alors s’attacher à cette liaison éther, ce qui entraîne
un gain de masse du polymère. Ces radicaux vont ensuite se réarranger et
former rapidement des carbamates stables [Lucas et al., 2001]. La dégradation
thermique et le réarrangement des hydroperoxydes peuvent entraîner des
ruptures de chaînes et la formation de carbonyle. Ces phénomènes sont
équivalents sur les résines phénoliques formaldéhydes (Figure 4.1.11) avec
la formation au niveau des groupes méthylènes d’hydroperoxydes puis de
carbonyles qui vont se dégrader en premier.
La Figure 4.1.13 représente les spectres infrarouges d’une résine cyanate
ester avant vieillissement et après 200h et 500h de vieillissement à 100˚C
[Lucas et al., 2001]. Le pic vers 1720 - 1730 cm-1 correspondant aux carbo-
nyles croit au fur et à mesure du vieillissement. Des pics à 911 et 966 cm-1
représentant la liaison –C=C-H diminuent au cours du vieillissement, ce qui
correspondrait à l’absorption de ces liaisons par les isocyanates. Les autres
changements notables au cours du vieillissement sur ces spectres sont la
diminution des pics à 2225 - 2250 cm-1 qui correspondent à l’élongation des
liaisons –RNCO et la variation des pics vers 810 - 820 cm-1 correspondant aux
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cycles aromatiques.
Figure 4.1.13 – Spectres FTIR de la résine cyanate ester
Hexcel 954-3 vieillie à 100˚C [Lucas et al., 2001]
Dans la littérature, Marella propose un mécanisme de dégradation hydro-
lytique de la résine PT30 vieillie sous l’effet combiné de la température et de
l’humidité, sur la Figure 4.1.14. Pour ces essais, la résine réticulée est plongée
dans de l’eau bouillante et les prélèvements à différents temps de vieillis-
sement sont analysés par spectroscopie proche infrarouge [Marella et al., 2014].
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Figure 4.1.14 – Mécanisme de dégradation hydrolytique de
la résine PT30, (1) réseau réticulé avant dégradation, (2) formes
tautomériques de l’acide cyanurique, (3) un produit de dégradation, le
triphénol, (4) produits finaux de dégradation, ammoniaque et dioxyde de
carbone [Marella et al., 2014]
Ce mécanisme se présente en plusieurs étapes. En (1) est présenté le réseau
PT30 réticulé avant dégradation. Ce réseau se dégrade en triphénol en (3) et
en acide cyanurique ou sa forme tautomérique en (2) qui se décomposent com-
plètement en ammoniaque ou dioxyde de carbone en (4)[Marella et al., 2014].
4.1.5 Stabilité thermique des résines phénoliques tria-
zines
Régnier et al. ont étudié la stabilité thermique de résines époxydes et de
mélanges époxy-cyanate ester. A des températures de 200˚C, il a été montré
que la présence des cycles triazines dans le réseau du mélange époxy-cyanate
assure une meilleure stabilité thermique par rapport à des résines époxydes
de référence. Les résines époxy-cyanate présentent une perte de masse 4 fois
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moins importante après 1000h à 200˚C. La structure des triazines est égale-
ment peu modifiée, sans dégager de produits volatiles [Régnier et al., 1999].
Cette bonne stabilité thermique des résines cyanates esters, et en parti-
culier des phénoliques-triazines, se vérifie dans différents environnements :
sous oxygène (air) ou neutre (azote). La Figure 4.1.15 présente les thermo-
grammes de la résine PT30 réalisés sous air et sous azote avec une rampe de
montée en température de 10˚C/min [Nair, 2004]. Ces résultats montrent
que la décomposition de la résine commence vers 420˚C, quel que soit l’en-
vironnement. Le résidu carboné correspond alors à 65-70% de la masse initiale.
Figure 4.1.15 – Thermogrammes de la résine PT30 réticulée
sous air et sous azote, à une vitesse de 10˚C/min [Nair, 2004]
Cette stabilité thermique est comparable et même supérieure à celle des
résines phénoliques formaldéhydes. Le Tableau 4.1.3 compare les propriétés
des résines phénoliques triazines (PT) à celles des résines phénoliques formal-
déhydes (PF) et montre que la température initiale de dégradation des résines
est supérieure pour les résines PT, ainsi que la masse résiduelle à 1100˚C égale
à 66-68% pour les résines PT comparé à 55% pour les résines PF. Les résines
PT sont donc utilisées pour des applications ignifuges et présentent des qualités
pour prétendre aux applications structurales aéronautiques [Nair, 2004].
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Tableau 4.1.3 – Comparaison des propriétés, dont la stabilité
thermique, entre les résines phénoliques triazines (PT) et les
résines phénoliques formaldéhydes (PF) [Nair, 2004]
Propriétés Résine PT Résine PF
Ti (TGA) (˚C) 450 350
Tg (˚C) (DMA) 400 121
Taux de carbonisation (%) à 1100˚C 66-68 55
Allongement à la rupture (%) 2 0,3
Résistance en flexion (MPa) 95,2 47,6
Module en flexion (MPa) 4626 2517
Résistance en compression (MPa) 306 102
CTE (10-5/˚C) 22 65
Dureté Rockwell (échelle M) 125 93
L’étude de Janković montre que la perte de masse de la résine PT30 est
fortement dépendante de la vitesse de rampe de montée en température. La
Figure 4.1.16 présente les thermogrammes (a) et leur dérivée (b) en fonction
de la rampe de montée en température pour des essais effectués sous azote.
Tout d’abord, lorsque la rampe de montée en température augmente, les
courbes TGA et leurs dérivées sont décalées vers les plus hautes températures,
ce qui est caractéristique d’un processus de dégradation activé thermiquement.
Ensuite, plus la vitesse de chauffe augmente, plus la perte de masse est im-
portante. Les auteurs disent donc que les mécanismes de dégradation seraient
complexes et s’effectueraient en au moins deux étapes. La différence de masse
en fonction de la rampe s’expliquerait par une différence d’énergie d’activation
des deux mécanismes de dégradation. Ces essais de thermogravimétrie ont
donc permis de mettre en évidence cette forte dépendance à la vitesse de
chauffe, ce qui indiquerait que la température d’utilisation et/ou de mise en
œuvre a une forte influence sur les mécanismes de dégradation de la résine
PT30 [Janković, 2011].
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Figure 4.1.16 – Thermogrammes (a) et dérivées (b) de
la résine PT30 réticulée sous azote, à différentes rampes
[Janković, 2011]
4.2 Etude de la dégradation thermique des
deux résines par TGA
4.2.1 Protocole expérimental
Ce travail a été réalisé sur les deux résines réticulées afin de mettre en
évidence une éventuelle différence de comportement vis-à-vis de la dégradation.
Les essais d’analyse thermogravimétrique (TGA) sont réalisés sur l’appareil
TGA1 STARe System de METTLER TOLEDO. Environ 10 mg d’échantillon
placé dans un creuset en aluminium recouvert d’un couvercle percé est chauffé
à des rampes de 1˚C/min, 5˚C/min et 10˚C/min jusqu’à 850-1000˚C
sous un flux d’air ou d’azote avec un débit de 20 mL/min. L’air comprimé
utilisé lors des essais est au préalable filtré et séché et ne contient donc pas
d’humidité résiduelle. Le principe de ces essais est plus détaillé en Annexe A2.
4.2.2 Caractérisation TGA des résines réticulées
Les courbes TGA réalisées à 1˚C/min sous air et sous azote pour le
grade PT15 et PT30 et sont présentées sur les Figures 4.2.1 et 4.2.2. Les
températures de début de dégradation pour chaque phase sont mesurées aux
minima obtenus sur les courbes de la vitesse de dégradation. La variation de
masse pour chaque phase de dégradation correspond à la différence de perte
de masse lorsque la dérivée est constante avant et après le pic.
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Figure 4.2.1 – Essais TGA réalisés à 1˚C/min sous air et
sous azote sur le grade PT15 réticulé
La dégradation thermique du grade PT15 (Figure 4.2.1) et du grade
PT30 (Figure 4.2.2) s’effectue en deux phases sous air et trois phases
sous azote. Les deux figures montrent une masse résiduelle après la dégra-
dation sous azote pour les deux grades contrairement à la dégradation sous air.
La première phase, commune aux deux atmosphères, a lieu vers 390˚C
pour le grade PT15 et vers 401˚C pour le grade PT30. Le processus de
dégradation associée à cette première phase est donc purement thermique de
type thermolyse. Dans la littérature, ces réactions de dégradation qui ont lieu
vers 400˚C ont été identifiées comme étant la scission aléatoire des chaînes
hydrocarbure et leur recombinaison [Ramirez et al., 2002]. La deuxième phase
qui est aussi commune aux deux atmosphères, apparaît à une température
de 549 ± 1˚C sous air et à 497 ± 1˚C sous azote pour le grade PT15
et à des températures de 555 ± 1˚C sous air et à 489 ± 1˚C sous azote
pour le grade PT30. Les réactions de thermolyse de cette deuxième phase de
dégradation correspondent à la rupture des cycles triazines avec la libération
de composés volatiles de faible masse moléculaire et la formation d’un résidu
solide primaire sous azote [Ramirez et al., 2002]. Sous air, ces réactions de
thermolyse sont accompagnées de réaction de thermo-oxydation, conduisant à
la dégradation totale du polymère. La troisième phase de dégradation observée
sous azote vers 675˚C pour les deux grades est associée à la décomposition du
résidu primaire avec l’élimination d’alcènes et hydrogène, laissant un second
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Figure 4.2.2 – Essais TGA réalisés à 1˚C/min sous air et
sous azote sur le grade PT30 réticulé
résidu carboné contenant de l’oxygène et de l’azote [Ramirez et al., 2002].
Cette troisième phase n’est pas visible sous air car à ces températures le
polymère est entièrement dégradé alors que sous azote jusqu’à 1000˚C un
réseau carboné thermostable est présent avec une masse résiduelle de 64
± 1% pour le PT15 et de 68 ± 1% pour le PT30. La stabilisation de la
masse aux températures élevées sous azote mettrait en évidence la formation
d’un résidu carboné thermostable (char). Ce résidu chimique thermique-
ment plus stable est généralement fortement insaturé, cyclique et compact,
ce qui le rend difficilement franchissable par les produits de dégradation.
La réaction de dégradation devient alors contrôlée par la diffusion [Buch, 2000].
Comme les pièces structurales seront en fonctionnement sous atmosphère
oxydante, les deux courbes de la Figure 4.2.3 montrent la vitesse de dégrada-
tion des deux résines sous air.
Les deux phases de dégradation arrivent plutôt pour la PT15 que pour
la PT30. En effet, la première phase de dégradation commence à 390 ±
1˚C pour la PT15 et à 401 ± 1˚C pour la PT30 et la deuxième à 549
± 1˚C pour la PT15 et 555 ± 1˚C pour la PT30. La dégradation totale
des résines, commence à 630˚C pour la PT15 et 670˚C pour la PT30.
Ce décalage de la dégradation vers des températures plus basses pour la
PT15 est aussi mis en évidence sous atmosphère inerte. Le grade PT30
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Figure 4.2.3 – Comparaison des résines PT15 et PT30 réti-
culées lors des essais TGA réalisés à 1˚C/min sous air
est donc plus stable thermiquement que le grade PT15. En effet, après la
réticulation, l’étude rhéologique a montré que le réseau de la PT30 est formé
d’entités (3) et présente une Tα autour de 410 ± 1˚C, alors que celui de la
PT15 est formé essentiellement d’entités (2) avec une Tα autour de 342 ± 3˚C.
Le travail suivant est réalisé afin de suivre le processus de dégradation
dynamique des deux résines en fonction de la température à différentes vitesses
de chauffes. Les essais sont effectués à 1˚C/min, 5˚C/min et 10˚C/min avec
des couvercles percés sur les creusets. Les Figures 4.2.4 et 4.2.5 présentent
respectivement les courbes de la masse en fonction du temps des résines PT15
et PT30 réticulées, ainsi que la vitesse de dégradation à différentes vitesses de
chauffe sous air et sous azote.
Pour les deux résines, quelle que soit la vitesse de dégradation, on retrouve
les deux phases sous air et les trois phases sous azote. De plus, quel que soit
l’environnement, les courbes se décalent vers les plus hautes températures
148
Chapitre 4. Etude de la dégradation thermique et du vieillissement
thermo-oxydatif des résines phénoliques triazines
Figure 4.2.4 – Essais TGA réalisés sur la résine PT15 réticu-
lée
lorsque la vitesse de chauffe augmente. C’est donc un phénomène thermique-
ment activé.
Pour les essais réalisés sous air et sous azote, la masse résiduelle à la fin
de la première phase de dégradation est équivalente et elle est d’environ 85%
pour le grade PT15 et 87% pour le grade PT30 quelle que soit la vitesse de
chauffe. Pour les essais réalisés sous azote, la masse des résidus carbonés au
niveau du plateau vers 700-1000˚C est équivalente quelle que soit la vitesse
de chauffe et elle est égale à environ 65% pour le grade PT15 et environ 70%
pour le grade PT30.
Pour la dégradation sous air pour les deux résines, les courbes de la
vitesse de dégradation en fonction de la température (Figures 4.2.4 et 4.2.5),
montrent que le premier pic correspondant à la première phase de dégradation
est fin, ce qui est caractéristique d’un phénomène homogène. Par contre,
le deuxième pic s’élargit et voit son intensité diminuer avec l’augmentation
de la vitesse de chauffe. Un dédoublement de ce pic apparait dès 5˚C/min
pour la PT30 et à 10˚C/min pour la PT15. A 10˚C/min, le polymère PT30
n’a pas subi une dégradation totale à 1000˚C qui est la température limite
d’utilisation de l’appareil. Il serait donc attendu d’obtenir une dégradation
totale à plus haute température (≃ 1150˚C par extrapolation) et la vitesse
de dégradation présenterait un pic très large et dédoublé. Cet élargissement
et dédoublement de ce second pic de dégradation montre que le mécanisme
de dégradation n’est pas homogène. L’augmentation de la vitesse de chauffe
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Figure 4.2.5 – Essais TGA réalisés sur la résine PT30 réticu-
lée
sous atmosphère oxydante, met en évidence le découplage du phénomène de
thermolyse et de thermo-oxydation. Le phénomène de thermolyse conduit
à la rupture des cycles triazines et à la formation de résidus alors que le
phénomène de thermo-oxydation mène à la dégradation totale du matériau.
4.3 Vieillissement thermo-oxydatif isotherme
4.3.1 Conditions d’exposition
Les vieillissements thermo-oxydatifs sont réalisés aux températures
de 200˚C, 230˚C et 250˚C sous air dans des étuves ventilées (Memmert)
capables de maintenir une température constante avec une précision de ± 3˚C.
Les températures d’applications visées sont de 200˚C en continu avec des
pointes à 230˚C et 250˚C. Le suivi gravimétrique sera donc réalisé à ces trois
températures de vieillissement pour voir leur influence sur la perte de masse.
4.3.2 Effets sur la masse
Comme vu dans la littérature, le critère gravimétrique est souvent suivi
pour évaluer la tenue thermique des polymères.
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Le suivi gravimétrique a été réalisé sur 3 échantillons de dimensions
moyennes 10 x 10 x 2 mm3 pour chaque résine testée aux températures
de vieillissement de 200˚C, 230˚C et 250˚C. Ces échantillons sont sortis
régulièrement de l’étuve et sont pesés 3 fois sur une balance de précision. Leur
épaisseur est mesurée avec un palmer. Les prélèvements sont interrompus
lorsque les échantillons deviennent trop fragiles et s’érodent lors des manipu-
lations.
La variation de la masse des résines PT15 et PT30 en fonction du temps
de vieillissement lors des essais à 200˚C, 230˚C et 250˚C sous air sont
présentés sur la Figure 4.3.1.
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Figure 4.3.1 – Evolution de la masse des résines PT15 et
PT30 en fonction du temps de vieillissement lors d’essais à 200˚C, 230˚C et
250˚C sous air
Pour les deux résines deux cinétiques de dégradation sont observées aux
trois températures de vieillissement avec un décalage vers des temps plus
courts quand la température de vieillissement augmente. Tout d’abord, une
augmentation de la masse a lieu aux courts temps de vieillissement, jusqu’à
100h à 200˚C, 12h à 230˚C et 6h à 250˚C, suivie de la diminution de
la masse sans aucune stabilisation. L’augmentation de la masse au début
du vieillissement peut être attribuée au greffage de l’oxygène au réseau
[Tsotsis, 1995] [Dao et al., 2006]. La diminution progressive de la masse est
attribuée aux mécanismes de coupures de chaînes et d’évaporation de petites
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molécules dont l’influence est supérieure à celle de possibles réticulations.
La comparaison des deux résines au cours du vieillissement à 200˚C
montre que la cinétique de perte de masse est la même jusqu’à 3480h de
vieillissement. A partir de ce temps, la perte de masse devient plus importante
pour la PT15 par rapport à la PT30.
A 3480h, ∆m(PT15) = -3,0 ± 0,5% et ∆m (PT30) = -2,4 ± 0,1% et à 5990h,
∆m(PT15) = -11,3 ± 0,2% et ∆m = -8,9 ± 0,4%.
Au bout de 1500h de vieillissement, les deux résines commencent à se fissurer.
A 230˚C de vieillissement, la perte de masse de la PT30 est légèrement
supérieure à celle de la PT15. A 757h, la perte de masse des deux grades
devient équivalente :
• PT15 : -2,8 ± 0,2%
• PT30 : -2,9 ± 0,1%
A partir de 1000h de vieillissement, la cinétique de perte de masse devient
plus importante pour la PT15 par rapport à la PT30. A cette température
∆m(PT15) = -4,0 ± 0,3% et ∆m (PT30) = -3,8 ± 0,1% et à 5940h, ∆m(PT15)
= -41,8 ± 3,0% et ∆m = -21,1 ± 1%. Les deux résines commencent à se
fissurer au bout de 250h de vieillissement.
A 250˚C de vieillissement, les deux résines ont pratiquement la même
perte de masse jusqu’à 590h. A partir de 757h, la cinétique de perte de masse
devient plus importante pour la PT15 par rapport à la PT30. La perte de
masse est ∆m(PT15) = -6,1 ± 0,9% et ∆m(PT30) = -5,5 ± 0,9%. Il est à
remarquer qu’au-delà de 757h de vieillissement, les incertitudes de mesures
sont élevées sur le grade PT15. Au bout de 200h de vieillissement, les deux
résines commencent à se fissurer.
Lors du vieillissement, les échantillons de PT15 commencent à se déformer
et à gonfler jusqu’à l’apparition de cloques, rendant la mesure de leur épaisseur
impossible. Le gonflement a commencé à 2940h pour le vieillissement à 200˚C,
à 1261h à 230˚C. A 250˚C, une compétition entre l’érosion de l’échantillon
et l’augmentation de l’épaisseur a rendu difficile la détermination du temps
où apparaît le gonflement. Pour les échantillons de PT30, malgré les fissures,
leur épaisseur a peu varié (3%).
Ces essais ont permis de mettre en évidence la plus grande stabilité
thermique de la PT30 par rapport à la PT15. De plus, il a été montré que
les mécanismes de dégradation ont lieu sur des temps longs de plusieurs mois
à 200˚C et qu’à l’opposé à 250˚C, la dégradation de ces polymères est très
rapide. La température intermédiaire de 230˚C est donc sélectionnée pour
étudier l’évolution des propriétés des résines au cours du vieillissement sous air.
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4.3.3 Effets sur l’oxydation et la fissuration
Mesure de la couche oxydée
Il est connu que lors du vieillissement thermique des polymères, une
couche oxydée (TOL) existe toujours sur sa surface [Rose et al., 1993]
[Piccirelli et Shanahan, 2000] [Buch, 2000]. Ses caractéristiques dépendent du
polymère et de la température de vieillissement. Dans ce qui suit, nous allons
suivre l’évolution de la TOL au cours du vieillissement afin de comprendre
les dégradations subis par les deux grades. Le suivi de la couche oxydée a
été effectué avec la loupe binoculaire Leica Wild M420 sur des tranches des
échantillons de dimensions 50 x 10 x 2 mm3 vieillis à 230˚C sous air.
Une couche oxydée fine d’une trentaine de microns se forme dès 6h de
vieillissement pour la PT15 et 12h pour la PT30, soit dès les premiers temps
de vieillissement thermo-oxydatif. Son épaisseur reste stable jusqu’à 100h
de vieillissement, puis elle augmente graduellement en fonction du temps de
vieillissement. A 500h, l’épaisseur est égale à 92 ± 35 µm pour la PT15, contre
51 ± 3 µm pour la PT30, pour atteindre une épaisseur de 525 ± 19 µm à
1515h pour la PT15 et 435 ± 14 µm à 1515h pour la PT30. L’épaisseur de la
TOL n’a pu être mesurée à des temps de vieillissement plus long pour le grade
PT15 car les éprouvettes commencent à gonfler fortement. Pour la PT30,
l’épaisseur de la TOL continue à augmenter. Après 2935h de vieillissement,
l’oxygène a diffusé dans l’intégralité de l’épaisseur de l’échantillon et le
matériau est entièrement oxydé et dégradé. Pour la PT15, cet état a lieu à
2015h de vieillissement.
La Figure 4.3.2 illustre la TOL mesurée à la loupe binoculaire sur le grade
PT30 vieilli 1500h à 230˚C sous air. Sur cet échantillon épais, cette TOL se
divise en deux parties : une couche superficielle très rugueuse et une deuxième
couche intermédiaire plus lisse que la couche superficielle [Colin et al., 2001a]
[Colin et al., 2005]. Les mesures de la TOL reportées sur la Figure 4.3.3
correspondent à l’épaisseur totale de ces deux couches.
Figure 4.3.2 – Exemple de mesure de la TOL sur le grade
PT30 après 1500h de vieillissement à 230˚C sous air
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La Figure 4.3.3 présente l’évolution de l’épaisseur de la couche oxydée
(TOL) pour les deux polymères au cours du vieillissement thermo-oxydatif à
230˚C.
Figure 4.3.3 – Evolution de l’épaisseur de la couche
oxydée (TOL) au cours du vieillissement thermo-oxydatif à 230˚C pour les
grades PT15 et PT30
Les courbes montrent qu’à partir de 100h de vieillissement, l’épaisseur
de la couche oxydée de la PT15 devient supérieure à celle de la PT30. La
forme exponentielle de l’évolution de l’épaisseur de la TOL pour les deux
grades montre sa variation rapide au cours du vieillissement. Il a été aussi
montré que la perte de masse dépend de l’épaisseur des échantillons. Sur
des échantillons épais comme ceux étudiés dans nos travaux, la diffusion
de l’oxygène contrôle les cinétiques d’oxydation et ralentit la vitesse de
perte de masse [Colin et al., 2001b]. L’hypothèse qui devra être vérifiée
par des travaux complémentaires, serait alors que la diffusion de l’oxygène
diffère pour les deux grades. Contrairement aux réseaux époxydes, aucune
stabilisation de l’épaisseur de la TOL au cours du vieillissement n’a été
observée[Piccirelli et Shanahan, 2000] [Colin et al., 2005] [Djilali, 2007]. La
TOL dans ce cas ne pourra pas jouer le rôle d’un bouclier thermique pour
protéger le matériau.
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Evolution de la fissuration
La distribution et la largeur des fissures sont observées avec la loupe
binoculaire Leica Wild M420 sur les surfaces d’échantillons de dimension 50 x
10 x 2 mm3 vieillis à 230˚C sous air.
Pour les deux grades, lors du vieillissement à 230˚C sous air, les fissures
apparaissent en surface à partir de 250h. Pour le polymère PT15, des fissures
fines de largeur inférieure à 0,1 mm apparaissent sur toute la largeur de
l’éprouvette. Pour le polymère PT30, des petites fissures de longueur de
l’ordre du millimètre et de largeur inférieure à 0,1 mm apparaissent sur les
bords.
Après 503h de vieillissement, sur la Figure 4.3.4, des fissures fines de
largeur inférieure à 0,1 mm s’étendent sur toute la largeur des éprouvettes
PT30. Ces fissures sont semblables à celles observées sur le grade PT15 après
250h de vieillissement. Concernant le grade PT15, les fissures commencent à
s’élargir entre 0,1 et 0,2 mm. Elles sont encore peu nombreuses à ce temps de
vieillissement pour les deux grades.
Figure 4.3.4 – Exemple de fissures observées à la surface des
grades PT15 et PT30 après un vieillissement de 503h à 230˚C
sous air
Après 767h de vieillissement, les fissures des deux grades continuent à
s’élargir. Pour le grade PT15, les fissures présentent une largeur de 0,1 à 0,5
mm contre 0,1 à 0,2 mm pour le grade PT30. Ces fissures sont présentes à la
surface des polymères et s’étendent sur toutes les faces.
Après 1007h de vieillissement, sur la Figure 4.3.5, le nombre de fissures
augmente à la surface des deux grades. Pour le grade PT15, les fissures
sont majoritairement distantes de 1 à 4 mm et pour le grade PT30 entre
5 à 12 mm. Les fissures se sont élargies et mesurent entre 0,1 et 0,5 mm
pour le PT15 avec une majorité des fissures de largeur 0,4 - 0,5 mm. Pour le
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grade PT30, la largeur des fissures varie entre elles mesurent entre 0,2 - 0,3 mm.
Figure 4.3.5 – Exemple de fissures observées à la surface des
grades PT15 et PT30 après un vieillissement de 1007h à 230˚C
sous air
A partir de 1515h de vieillissement, les grades PT15 et PT30 présentent
des profils complètement différents comme le montre la Figure 4.3.6. Le
polymère PT15 est fortement gonflé tandis que le PT30 est très fissuré et
présente des enchevêtrements de fissures de tailles variées. Ce gonflement
moins marqué n’intervient pour la PT30 que pour des temps de vieillissement
de 2935h.
Figure 4.3.6 – Aspect des résines (a) PT15 et (b) PT30 après
un vieillissement de 1515h à 230˚C sous air
L’évolution de la fissuration dans la couche oxydée suit un même schéma
pour les deux grades avec un décalage aux temps de vieillissement supérieurs
pour le grade PT30. La Figure 4.3.7 schématise le processus d’apparition et
de propagation des fissures. Ces fissures apparaissent sur toutes les surfaces
des éprouvettes positionnées sur des grilles en étuve ventilée, ce qui signifie
que l’oxydation est homogène sur toutes les surfaces.
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Figure 4.3.7 – Evolution de la fissuration à la surface des
éprouvettes au cours du vieillissement à 230˚sous air pour les
grades PT15 et PT30
Cette fissuration est visible à partir de 250h de vieillissement, ce qui
signifie que l’énergie thermique apportée sous un chargement thermique à
230˚C n’est plus assimilable par le polymère par dissipation viscoélastique.
L’échange thermique entre le polymère et le milieu extérieur nécessite donc la
formation de nouvelles surfaces qui seront créées par la fissuration du matériau.
Pour le polymère PT30, des petites fissures apparaissent sur les bords, sur
la longueur de l’éprouvette, comme représenté en (1) sur la Figure 4.3.7. Les
fissures apparaissent d’abord sur les bords de l’éprouvette car une concentra-
tion des contraintes thermiques a probablement lieu au niveau des angles. Les
travaux d’Ernault ont mis en évidence par la simulation une concentration
de contraintes aux bords d’une éprouvette époxy/amine rectangulaire. Cette
concentration de contraintes est corrélée à une concentration en carbonyles
aux bords de l’éprouvette, ce qui signifie une oxydation plus importante aux
bords [Ernault, 2016].
Pour le polymère PT15, les fissures fines sont propagées sur toute la
largeur de l’éprouvette, comme représenté en (2) sur la Figure 4.3.7. Il est très
probable que des fissures de petites longueurs soient d’abord apparues comme
pour le grade PT30 entre le prélèvement de 100h et celui de 250h de vieillis-
sement avant de se propager sur toute la largeur. Les fissures apparaissent en
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quantité plus importantes sur la dimension la plus importante (Figure 4.3.7).
Ensuite ces fissures se propagent, s’élargissent au cours du vieillissement et
leur densité va augmenter en (3), (4), (5) et (6) sur la Figure 4.3.7.Dans
ce cas, l’augmentation d’apport thermique implique la multiplication des
surfaces d’échange et donc une croissance et une propagation des fissures. De
plus, il est probable qu’à l’échelle macroscopique, un retrait localisé dans la
couche oxydée pour ces polymères fragiles apparaisse induisant un gradient
de contraintes qui relaxent lorsqu’elles atteignent une valeur critique qui est
alors responsable de la fissuration spontanée en surface des échantillons épais
[Colin et Verdu, 2005] [Decelle et al., 2003].
Lors du vieillissement, les mécanismes de dégradation sont similaires pour
les deux résines. Les scissions de chaînes ont lieu dans la couche oxydée et
nous avons une perte de masse qui suit la même cinétique jusqu’à 1515h, sur la
Figure 4.3.8. Ces petites molécules s’évaporent par la fissuration. Par contre, à
partir de 1515h, nous avons un changement de cinétique de dégradation pour
le grade PT15 qui se traduit par l’apparition d’un gonflement. Cependant,
pour le grade PT30, la cinétique de dégradation n’est pas modifiée. En effet,
il a été montré précédemment qu’à ce temps de vieillissement, le grade PT15
est fortement oxydé car la TOL est plus épaisse que celle du grade PT30. De
plus, le grade PT15 est formé du réseau (2) qui relaxe à une température Tα
de 342 ± 3˚C inférieure à celle du réseau (3) du grade PT30, donc moins
stable thermiquement. Ce gonflement est donc probablement dû à une scission
de chaîne au cœur du matériau avec une difficulté à s’évaporer.
4.3.4 Effets sur les liaisons chimiques
Le suivi de masse lors des vieillissements isothermes a mis en avant une
prise de masse lors des premiers temps courts de vieillissement suivi d’une
perte de masse mettant en avant des mécanismes de coupures de chaînes et
d’évaporation des petites molécules. De plus, le suivi de l’évolution de la TOL
au cours du vieillissement a montré que cette dernière ne s’est pas stabilisée
pour les deux grades. Dans ce qui suit, les spectres IRTF vont nous permettre
de suivre l’évolution de la structure chimique à la surface et à cœur des
échantillons vieillis afin de mettre en évidence d’éventuelles modifications des
liaisons chimiques des réseaux polymères.
Les mesures des spectres IRTF sont effectuées avec le module ATR
(Attenuated Total Reflectance) en accumulant 16 scans avec une résolution
de 2 cm-1 dans la gamme spectrale de 600 à 4000 cm-1. Les spectres sont
normalisés par rapport à la bande de référence à 1015 cm-1 qui correspond à
la déformation des liaisons C-H du benzène dans le plan. Le principe de cette
technique est détaillé en Annexe A2.
La première comparaison a porté sur les résines avant vieillissement. La
Figure 4.3.9 présente une comparaison des spectres de la surface et à cœur
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des échantillons réalisés avec la PT15 (a) et la PT30 (b), réticulés suivant le
cycle optimisé (attribution des bandes dans le Tableau 2.3.1 du chapitre 2).
Les spectres effectués sur la surface et à cœur des échantillons sont quasi
identiques pour les deux résines. La structure chimique des résines est donc
homogène dans toute l’éprouvette.
Evolution de la structure chimique à cœur
Le suivi de l’évolution de la structure à cœur a été réalisé sur les éprou-
vettes de la PT15 après 503h, 767h, 1007h et 1515h de vieillissement. Les
analyses sur la PT15 n’ont pas pu être effectuées sur des échantillons vieillis
après 1515h de vieillissement car la résine est trop gonflée et fragile pour les
découpes. Pour la PT30, les échantillons n’étant pas dégradés, le suivi a été
plus loin dans le temps (503h, 767h, 1007h, 1515h, 2015h et 2935h). Tous les
spectres ont été comparés à ceux déterminés à t0, temps avant vieillissement.
Les Figures 4.3.10 et 4.3.11 regroupent les spectres IRTF obtenus pour les
deux grades.
160
Chapitre 4. Etude de la dégradation thermique et du vieillissement
thermo-oxydatif des résines phénoliques triazines
Figure 4.3.10 – Suivi des modifications chimiques à cœur de
la résine PT15 lors du vieillissement à 230˚C
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Figure 4.3.11 – Suivi des modifications chimiques à cœur de
la résine PT15 lors du vieillissement à 230˚C
Au cours du vieillissement, les spectres montrent la disparition de la
double bande vers 2235 et 2265 cm-1 des groupes cyanates résiduels après
la réticulation. Des réactions de sur-réticulation ou de recombinaison ont
probablement lieu. Une bande faible et large pour la PT15 et une bande
bruitée pour la PT30 apparaissent vers 1720 - 1750 cm-1, ce qui pourrait
correspondre à la formation de carbonyles dus à l’oxydation du réseau. La
bande vers 1555 cm-1 correspondant aux cycles triazines voit son intensité
diminuer et semble s’élargir au cours du vieillissement, ce qui indiquerait
des modifications au niveau des nœuds de réticulation plus fragiles, voire
la coupure de ces noeuds. Les coupures des cycles triazines à cœur seraient
responsables du gonflement observé sur le grade PT15 à partir de 1515h de
vieillissement. Cette bande disparaît à 2935h de vieillissement pour le grade
PT30 et disparaitrait probablement pour un vieillissement au-delà de 1515h
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pour le grade PT15. La ligne de base est également modifiée vers 3300 - 3700
cm-1. Les bandes larges qui apparaissent à ces intensités correspondent à la
formation de liaisons O-H et seraient donc liés à l’oxydation du matériau.
Jusqu’à 2015h de vieillissement, tous ces phénomènes ont lieu pour les
deux grades mais décalés dans le temps pour la PT30. Entre 2015h et 2935h
de vieillissement à 230˚C, excepté les bandes à 810 et 750 cm-1 correspondant
aux liaisons =C-H des cycles aromatiques, toutes les autres bandes ont leur
intensité et leur largeur modifiées. D’importantes modifications du réseau
PT30 à cœur ont donc eu lieu.
Evolution de la structure chimique de la surface de l’échantillon
La Figure 4.3.12 présente l’évolution de la structure chimique à la surface
des échantillons de la résine PT15 à différents temps de vieillissement à
230˚C sous air. Pour les deux grades, les réactions de dégradation et les
réarrangements de la structure à la surface des échantillons, donc dans la
couche oxydée, ont lieu dès les premiers temps de vieillissement, contrairement
à ce qui a été vu à cœur. Il est donc possible d’avancer que le phénomène
d’oxydation est contrôlé par la diffusion de l’oxygène [Audouin et al., 1994]
[Colin et al., 2005]. L’acquisition des spectres après 503h et 767h de vieillis-
sement ne montre pas d’évolution par rapport à 250h. Pour les temps de
vieillissement plus longs, la fissuration importante et la non planéité des
échantillons n’a pas permis l’acquisition des spectres.
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Figure 4.3.12 – Suivi IRTF des modifications de la structure
du réseau PT15 dans la couche oxydée en surface à t0 et jusqu’à 250h de
vieillissement à 230˚C sous air (a) spectre global, (b) agrandissement entre
4000 et 1800 cm-1, (c) agrandissement entre 2000 et 900 cm-1, (d)
agrandissement entre 970 et 650 cm-1
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Dès 6h de vieillissement, la double bande vers 2235 - 2265 cm-1 corres-
pondant aux groupes cyanate O-C≡N [Snow, 1994][Guenthner et al., 2011]
disparaît (Figure 4.3.12-b). Ces groupes sont donc consommés, soit en
terminant la réaction de réticulation, soit en se recombinant avec d’autres
entités. La bande de faible intensité vers 2920 cm-1 correspondant aux groupes
méthylènes CH2 disparaît (Figure 4.3.12-b). Des coupures de chaînes ont
donc probablement lieu au niveau de ces liaisons peu énergétiques. Dans
le même temps apparaît une bande vers 1720 - 1740 cm-1 correspondant à
la formation de carbonyles [Li et al., 2013] [Ernault, 2016] formés lors de
réactions d’oxydation (Figure 4.3.12-c). Une autre bande qui apparaît vers
1660 cm-1, correspond à la formation de liaisons C=NH (Figure 4.3.12-c).
Après 47h de vieillissement, la bandes correspondant aux liaisons C= C
des cycles aromatiques vers 1450 et 1500 cm-1 (Figure 4.3.12-c) sont toujours
présents avec un léger élargissement très probablement dû aux modifications
de l’environnement. Les bandes à 755 et 810 cm-1 correspondant aux liaisons
=C-H des cycles aromatiques respectivement substitués en ortho et en para
(Figure 4.3.12-d) montrent une inversion de leur intensité. En effet, avant
vieillissement, la bande 810 cm-1 correspondant aux =C-H substitués en ortho
est plus intense que celle à 755 cm-1 correspondant aux substitutions en para.
Après 6h de vieillissement, l’intensité de ces deux bandes est équivalente
puis à des temps de vieillissement supérieurs, c’est la bande à 755 cm-1
correspondant aux substitutions en para qui devient plus intense. Dans le cas
du Poly(aryl-ether-ether-ketone) (PEEK), cette inversion des substitutions
ortho/para provient de la réticulation du PEEK lors de son oxydation
[Day et al., 1990] [Cole et Casella, 1992] [Tarrieu, 2012] comme le montre la
Figure 4.3.13. Les molécules instables se stabilisent temporairement avec la
délocalisation des électrons pi, ce qui permet la formation de liaisons en ortho
des cycles aromatiques.
Figure 4.3.13 – Réticulation du PEEK [Tarrieu, 2012]
Après 100h de vieillissement, la bande à 1190 cm-1 s’élargit et les deux
bandes à 1164 et 1104 cm-1 ont leur intensité modifiée (Figure 4.3.12-c).
Ces bandes correspondent aux liaisons C-O-C [Nakanishi et Solomon, 1977]
[Snow, 1994]. Dans la littérature, les coupures de ces liaisons éther, sur la
Figure 4.3.14, apparaissent dès le début du vieillissement des résines cyanates
esters [Lucas et al., 2001].
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Figure 4.3.14 – Liaisons éthers du réseau réticulé
Après 250h de vieillissement, les deux bandes à 1355 et 1555 cm-1
qui correspondent aux cycles triazines [Nakanishi et Solomon, 1977]
[Ramirez et al., 2002] ont quasiment disparus (Figure 4.3.12-c), ce qui
signifie que les nœuds de réticulation ont tous été coupés et réarrangés. La
bande large vers 1600 cm-1 et celle à 1450 cm-1 correspondant aux liaisons
C=C des cycles aromatiques (Figure 4.3.12-c) et les bandes à 755 et 810
cm-1 correspondant aux liaisons =C-H des cycles aromatiques respectivement
substitués en ortho et en para (Figure 4.3.12-d) sont toujours présentes, ce
qui montre la stabilité des cycles aromatiques [Richaud et Verdu, 2011].
La Figure 4.3.15 présente l’évolution de la structure chimique sur la surface
de la résine PT30 à différents temps de vieillissement à 230˚C.
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Figure 4.3.15 – Suivi IRTF des modifications de la structure
du réseau PT30 dans la couche oxydée en surface à t0 et jusqu’à 250h de
vieillissement à 230˚C sous air (a) spectre global, (b) agrandissement entre
4000 et 1800 cm-1, (c) agrandissement entre 2000 et 900 cm-1, (d)
agrandissement entre 970 et 650 cm-1
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Pour la résine PT30, des mécanismes de vieillissement identiques à la PT15
sont observés. Après 6h de vieillissement, les groupes cyanates et méthylènes
disparaissent (Figure 4.3.15-b) et les carbonyles et C=N-H se forment
(Figure 4.3.15-c) et ces modifications sont accompagnées de l’inversion des
substitutions ortho et para des liaisons =C-H aromatiques (Figure 4.3.15-d).
Comme pour le grade PT15, après 12h de vieillissement, les réactions de
dépolymérisation apparaissent et après 250h de vieillissement, les cycles
triazines ont totalement disparu (Figure 4.3.15-c), ce qui signifie qu’ils ont été
totalement coupés et réarrangés.
En résumé, pour les deux grades, lors du vieillissement thermo-oxydatif,
les réactions observées dans la couche oxydée sont les suivantes :
• coupures des liaisons CH2,
• apparition des carbonyles,
• scission des cycles triazines,
• inversion de la substitution ortho/para des cycles aromatiques.
Dans la suite du paragraphe est proposé un mécanisme de dégradation sous
air que nous avons décomposé en deux phases pour la clarté du raisonnement.
Notre première partie va traiter de la dégradation des cycles triazines. La
seconde partie (Figures 4.3.22 et 4.3.23) correspondra au mécanisme de
formation du résidu carboné.
Les Figures 4.3.16 et 4.3.17 schématisent la première partie du mécanisme
de dégradation qui comporte deux hypothèses de mécanisme appelées versions
1 et 2.
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Figure 4.3.16 – Proposition de mécanismes de dégradation
des résines PT15 et PT30 : Version 1
Les hypothèses de la première partie du mécanisme de dégradation pour
la version 1 (Figure 4.3.16) représentent d’abord l’attaque de l’oxygène sur les
groupes CH2 accompagnée de la formation d’eau et du groupement carbonyle
qui est visible en spectroscopie IRTF dès les premiers temps de vieillissement.
Ensuite, l’eau libérée attaque sous l’effet de la température l’oxygène situé
entre un cycle triazine et aromatique [Korshak et al., 1974]. Ceci entraine une
scission en deux molécules : une molécule contenant le groupement OH et
C=O et une deuxième molécule correspondant à l’acide cyanique issu de la
rupture des cycles triazines. L’acide cyanique peut former le tautomère acide
isocyanique [Marella et al., 2014].
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Figure 4.3.17 – Proposition de mécanismes de dégradation
des résines PT15 et PT30 : Version 2
La deuxième version de la première partie du mécanisme de dégradation
(Figure 4.3.17) consiste à l’attaque de l’oxygène sur le groupe CH2 compris
entre les deux cycles aromatiques. Cela entraîne la formation de CO2 ainsi que
la rupture de part et d’autre des liaisons entre le carbone du CH2 et des cycles
aromatiques créant deux radicaux au niveau de chaque cycle. En même temps,
l’oxygène de la liaison éther va attaquer un des hydrogènes provenant de
l’ancien groupe CH2 pour former une fonction alcool. Ceci entraîne la rupture
de la liaison entre l’oxygène et le cycle triazine. Par conséquence, le carbone
du cycle triazine va se relier au deuxième hydrogène provenant de l’ancien
groupe CH2. Par la suite, il se produit la rupture du cycle triazine entraînant
la formation de cyanure d’hydrogène (N≡CH). Le cyanure d’hydrogène en
tant que produit de décomposition est montré dans les travaux de Korschak
et al. [Korshak et al., 1974].
Ces hypothèses de mécanisme de dégradation s’appuient également sur
la réalisation d’essais TGA couplés IR réalisés à 10˚C/min sous azote sur
la résine PT30 réticulée avant vieillissement. La Figure 4.3.18 met en re-
lation l’intensité des gaz mesurés en IR et la perte de masse mesurée par TGA.
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Figure 4.3.18 – Résultats d’un essai TGA couplé IR réalisé
à 10˚C/min sous azote pour la résine PT30 réticulée avant vieillissement, (a)
intensité des gaz mesurés par IR et (b) suivi de la masse en fonction de la
température mesuré par TGA
Sur la Figure 4.3.18, se retrouvent les trois phases de dégradation montrées
dans la partie 4.2. L’intensité maximale des gaz mesurée par IR correspond à
la première phase de perte de masse observée vers 400˚C en TGA. La Figure
4.3.19 présente les spectres IR des gaz analysés aux températures de 380˚C,
430˚C, 480˚C et 580˚C après une dégradation du grade PT30 réticulé à la
vitesse de 10˚C/min sous azote.
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Figure 4.3.19 – Spectres IR des gaz analysés lors de la
dégradation du grade PT30 réticulé à 10˚C/min sous azote aux
températures de 380˚C, 430˚C, 480˚C et 580˚C
Sur les spectres IR des gaz analysés lors de la dégradation du grade
PT30 réticulé, à 380˚C avant la phase de perte de masse, une évaporation
de groupes cyanates O-C≡N est observé avec la double bande à 2252 et
2284 cm-1. Cette évaporation pourrait être attribuée à l’évaporation d’acide
cyanique. A 430˚C, soit au maximum du pic d’intensité des gaz mesurés
lors de la première phase de dégradation, vers 2300-2400 cm-1 est observée
une évaporation de CO2 accompagné de résidus phénoliques identifiés par
l’évaporation de cycles aromatiques avec les bandes des liaisons C=C vers
1600 cm-1 et celles des liaisons C-H vers 700-800 cm-1, ainsi que des liaisons
C-O à 1257 cm-1 et O-H à 930 et 965 cm-1. A 480˚C, soit à la fin de la
première phase de dégradation, l’évaporation de CO2 et de résidus phénoliques
est toujours observée en plus faible intensité qu’à 430˚C. Il semblerait que
des traces de liaisons O-H libres s’évaporent également avec la bande vers
3500-3800 cm-1, malgré le bruit. A 580˚C, lors de la deuxième phase de
dégradation, l’intensité de CO2 dégagé a baissé et des résidus phénoliques
s’évaporent toujours en faible quantité.
Ainsi, dans le mécanisme proposé, la formation d’acide cyanique qui s’évapore
à partir de 430˚C est confirmée.
Il faut noter que les mêmes mécanismes de dégradation ont été observés
lors du vieillissement des résines PT15 et PT30 à 250˚C.
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4.3.5 Effets sur la dégradation thermique
Lorsqu’un polymère est soumis à un vieillissement thermique, ses
constituants sont susceptibles de changer aussi bien structurellement par
l’organisation des espèces au sein du réseau que chimiquement. Si ces chan-
gements ont lieu, les nouveaux constituants donneront lors de la dégradation
dynamique des températures de dégradation qui seront différentes de celles
du polymère non vieilli.
Les courbes de la Figure 4.3.20 montrent les essais de dégradation dyna-
mique effectués sous azote du grade PT15 à t0 et au cours du vieillissement.
Pour la résine vieillie jusqu’à 1007h l’allure des courbes de la variation de
la masse en fonction de la température varie peu et les courbes se décalent
vers les plus basses températures. La masse du résidu carboné diminue au
cours du vieillissement par rapport au résidu carboné obtenu à t0. Ceci traduit
une fragilisation de la structure et une diminution de la stabilité thermique
au cours du vieillissement. Par contre la deuxième phase de dégradation vers
500˚C visible sur la courbe de la vitesse de dégradation n’est pas modifiée.
Elle correspondrait donc à la rupture des cycles triazines encore présents au
cœur du polymère.
A partir de 2015h de vieillissement, l’allure de la courbe change radica-
lement et les deux phases de dégradation se déplacent vers les plus hautes
températures. La perte de masse de la première phase de dégradation des
chaînes carbonées est plus faible comparé aux temps de vieillissement et la
masse résiduelle du résidu carboné a augmenté à environ 65% par rapport aux
autres temps de vieillissement. Le changement de cinétique de dégradation à ce
temps de vieillissement traduit la formation d’un résidu carboné thermostable
fortement insaturé et cyclique (char) [Rose et al., 1993]. La deuxième phase
de dégradation est décalée vers de plus hautes températures montrant ainsi un
changement de la structure chimique du polymère à cœur, ce qui est observé
sur les courbes de spectroscopie IRTF à partir de 1515h de vieillissement
(Figure 4.3.10). A ce temps de vieillissement, les modifications de la structure
chimique à cœur n’ont pu être mesurées par IRTF car les échantillons sont
fortement gonflés et fragiles (Figure 4.3.6) et ne peuvent être découpés dans
la tranche à la scie à fil. La cinétique de dégradation étant fortement modifiée,
ces résultats confirment un vieillissement de l’ensemble du polymère PT15
après 2015h de vieillissement à 230˚C sous air.
Pour le grade PT30, les mêmes observations sur l’allure des courbes que
celles effectuées sur les courbes de la PT15 sont effectives (Figure 4.3.21)
mais à des temps de vieillissement plus longs. Jusqu’à 2015h de vieillissement,
les courbes de la masse et des vitesses de dégradation en fonction de la
température se décalent vers les plus basses températures et la masse du
résidu carboné diminue aussi au cours du vieillissement. La deuxième phase
de dégradation vers 500˚C correspondant à la rupture des cycles triazines
présente sur la courbe de la vitesse de dégradation un décalage vers de plus
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hautes températures à partir de 2015h. Ceci montre une modification de
la structure chimique au sein du matériau montré par spectroscopie IRTF
(Figure 4.3.11). A partir de 2935h de vieillissement, l’allure de la courbe de
variation de la masse est modifiée. La masse résiduelle de la première phase de
dégradation est plus élevée, ce qui met en évidence la formation d’un résidu
carboné très stable thermiquement.
Les Figures 4.3.22 et 4.3.23 proposent la seconde partie du mécanisme,
versions 1 et 2, sur la formation d’un résidu carboné thermostable qui apparait
à partir de 2015h pour le grade PT15 et 2935h de vieillissement à 230˚C sous
air pour le grade PT30.
Figure 4.3.22 – Hypothèse de mécanisme de formation du
char : Version 1
Figure 4.3.23 – Hypothèse de mécanisme de formation du
char : Version 2
Comme vu sur la Figure 4.3.16 pour la version 1, une molécule contenant
les groupements OH et C=O se forme dans la couche oxydée aux premiers
temps de vieillissement. Cette molécule va subir une scission de chaîne et une
attaque par une deuxième molécule (Figure 4.3.22). Cette attaque va former
du CO2, des dérivés du phénol et du benzène et des radicaux comportant
des cycles aromatiques et des carbones instables analysés lors des essais
TGA couplés IR sur la Figure 4.3.19. Deux molécules instables vont ensuite
se recombiner pour former un enchaînement de cycles aromatiques dont la
stabilité thermique est élevée [Richaud et Verdu, 2011]. Une analyse IRTF
effectuée sur le char a montré la présence de carbone uniquement.
Pour la version 2, à la fin de la première partie du mécanisme il ne
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reste que des résidus phénoliques instables (Figure 4.3.17). Ces radicaux phé-
noliques vont se recombiner en ortho/para pour former le char (Figure 4.3.23).
4.4 Conclusion du chapitre 4
L’ensemble des essais réalisés dans ce chapitre ont mis en avant une
meilleure stabilité du grade PT30 comparé au grade PT15. Cette meilleure
thermostabilité serait liée à la dimension plus faible entre nœuds de réticula-
tion pour le maillage du réseau de la PT30 par rapport au PT15 qui serait
moins mobile. La diffusion des espèces oxydantes se fait donc probablement
plus difficilement pour le grade PT30.
Pour ces deux polymères qui sont avant vieillissement constitués des
mêmes entités chimiques mais d’un maillage de réseau différent, il apparaît
alors que les mécanismes de dégradations suivent un même schéma avec un
décalage dans le temps.
La dégradation des deux polymères a lieu principalement en surface, au
sein de la couche oxydée. Cette couche oxydée s’épaissit et ne se stabilise pas
lors d’un vieillissement thermo-oxydatif à 230˚C, menant progressivement à
la diffusion de l’oxygène et à la dégradation à cœur. Le suivi gravimétrique
réalisé à 230˚C montre une cinétique de dégradation similaire pour les deux
résines jusqu’au moment où la résine PT15 gonfle à partir de 1500h. Ce
gonflement serait probablement causé par la scission de chaînes au cœur
du matériau qui s’évaporent avec difficulté. Un gonflement similaire serait
attendu sur le grade PT30 vieilli à des temps plus longs.
Suite aux analyses de spectroscopie infrarouge réalisées, plusieurs hy-
pothèses de dégradation thermo-oxydative des résines PT15 et PT30 sont
proposées. Pour les deux versions, l’oxygène attaque en premier le groupe
méthylène pour former un carbonyle (version 1) et/ou provoquer leur scission
(version 2). Ensuite, une dépolymérisation a lieu et les cycles triazines peuvent
alors se décomposer en acide cyanique, isocyanique (version 1) et/ou bien en
cyanure d’hydrogène (version 2). Les coupures de chaînes et les réactions de
dépolymérisation mèneraient à la formation d’un résidu carboné thermostable
composé uniquement de cycles aromatiques (résidus phénoliques) connus pour
leur grande stabilité thermique. Le réarrangement de ces cycles aromatiques
suivrait probablement le même mécanisme que celui observé dans le cas du
PEEK [Day et al., 1990] [Cole et Casella, 1992] [Tarrieu, 2012].
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Figure 4.3.8 – Evolution de la masse des résines PT15 et
PT30 en fonction du temps de vieillissement à 230˚C sous air
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Figure 4.3.9 – Comparaison des spectres IRTF réalisés sur la
surface et au cœur des échantillons (a) PT15 et (b) PT30 à t0, avant
vieillissement
Figure 4.3.20 – Essais TGA réalisés à 1˚C/min sous azote
(a) pour la résine PT15 à t0 et après 503h, 1007h et 2015h de vieillissement à
230˚C sous air, (b) les dérivées
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Figure 4.3.21 – Essais TGA réalisés à 1˚C/min sous azote
(a) pour la résine PT30 à t0 et après 503h, 1007h et 2015h de vieillissement à
230˚C sous air, (b) les dérivées
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Conclusion générale et
perspectives
Ce travail de recherche s’inscrit dans un contexte industriel de dévelop-
pement de pièces en matériaux composites pour des applications structurales
proches du moteur, sollicitées à des températures tièdes de 200-230˚C en
continu à 300˚C en pointe. Une haute thermostabilité du polymère est donc
recherchée afin de garantir la conservation de ses propriétés mécaniques à
haute température. Cette thermostabilité est conditionnée en partie par la
température de transition vitreuse (Tg) du polymère qui doit être suffisam-
ment élevée. Pour la mise en œuvre de ces pièces composites de géométries
complexes, le procédé de RTM (Resin Transfer Molding) est sélectionné pour
permettre une automatisation de la chaîne de production à moindre coût. Pour
satisfaire le critère de mise en œuvre, le polymère sélectionné doit présenter
une faible viscosité à des températures inférieures à 120˚C. Pour répondre à
ces deux exigences industrielles principales, les résines cyanates esters ont été
sélectionnées et plus particulièrement les résines phénoliques triazines PT15
et PT30. En effet, ces deux résines présentent une faible viscosité à 80˚C
inférieure à 300mPa.s et présentent une Tg respective supérieure à 325˚C et
400˚C. Cependant, lors de la mise en œuvre des pièces en composite, des
cloques sont apparues aléatoirement sur les structures réalisées. Pour garantir
la maîtrise dans le temps de la nouvelle technologie de mise en œuvre des
composites à base de ces résines cyanates esters, il a fallu étudier et suivre
l’évolution de la structure des deux résines au cours de la réticulation ainsi
qu’au cours du vieillissement.
D’un point de vue technologique, l’objectif de ce manuscrit est d’apporter
une meilleure compréhension de la physico-chimie et des mécanismes de
réticulation des résines PT afin de maîtriser la mise en œuvre des pièces
composites. Il a été démontré qu’il est primordial de s’affranchir de la
présence d’eau qui conduit à la formation de produits instables en prenant
des précautions lors du stockage et de la mise en œuvre.
Comme il s’agit d’applications structurales à des températures tièdes de
200˚C à 300˚C, la stabilité thermique de ces résines a ensuite été étudiée
dans un environnement oxydant. Ces essais ont montré que même à une
température de vieillissement de 200˚C, une perte de masse de 3% est
atteinte assez rapidement, dès 3500h pour la résine PT15 et dès 3800h pour la
résine PT30. Cette perte de masse élevée due aux mécanismes de dégradation
thermo-oxydative entraîne donc une chute des propriétés mécaniques non
acceptable pour une application structurale.
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D’un point de vue scientifique, l’analyse des deux résines à l’état de récep-
tion a d’abord mis en évidence, par le biais des essais SEC, une polydispersité
des deux résines constituées d’un ensemble d’oligomères de tailles différentes.
Pour la résine PT15, les oligomères sont de plus petites tailles avec 40% des
entités ayant une masse molaire inférieure à 300 g/mol. En revanche, la résine
PT30 est constituée en majorité d’oligomères de plus grande taille avec 50%
des entités ayant une masse molaire supérieure à 680 g/mol. Cette différence
de masse molaire entre les deux grades ne s’explique pas seulement par des
différences de longueurs de chaînes mais également par la présence de cycles
triazines dans la résine PT30 mise en évidence par IRTF et 13C RMN. La
résine PT30 est donc « pré-réticulée » à l’état de réception, ce qui n’est pas
le cas de la résine PT15. Les essais de 13C RMN ont également révélé une
configuration spatiale similaire pour les deux grades avec une répartition
quasi identique des groupes CH2 substitués en position ortho/para/méta sur
les cycles aromatiques.
Ces différences constatées sur les résines à l’état de réception vont avoir des
conséquences au niveau de la cinétique de réticulation et de la structuration
des réseaux.
En effet, les essais réalisés en conditions anisothermes montrent des différences
au début de la réaction de réticulation ; le poids relatif entre la réaction de
cyclotrimérisation et d’extension de chaîne varie en fonction de l’état initial
des résines. De plus, la différence de longueurs de chaînes entre les deux résines
a un impact sur le taux de conversion au gel (αgel). En effet, d’après nos
mesures et d’après la théorie de Fukui et Yamabe [Fukui et Yamabe, 1960],
αgel dépend du nombre de fonctions impliquées dans un nœud de réticulation
mais également de la fonctionnalité. Or, la résine PT30 possède en moyenne
des longueurs de chaînes plus grandes et donc une fonctionnalité plus élevée, ce
qui diminuerait αgel en comparaison au grade PT15 et aux résines dicyanates
esters.
Malgré cette différence, les deux grades suivent le même schéma de construc-
tion des réseaux même si la modélisation par la méthode de Málek a mis en
évidence la prépondérance du caractère autocatalytique en présence des cycles
triazines pour la résine PT30. Pour la résine PT15 qui ne contient pas de
cycles triazines, des mécanismes réactionnels plus complexes dus à la présence
d’impuretés, ont lieu essentiellement avant la gélification.
Lors de la structuration des réseaux des deux grades, la différence d’en-
combrement stérique et de tailles d’oligomères va entrainer des différences
de diffusion des entités et une formation d’une structure principale stable
qui relaxe vers 400˚C pour le grade PT30 et d’une structure intermédiaire
principale qui relaxe vers 345˚C pour le grade PT15. C’est cette différence
de structuration mise en évidence lors des essais de rhéologie au cours de la
réticulation, après gélification, qui permet de comprendre la différence de Tα
de 70˚C entre les deux grades. D’après les résultats des calculs de fraction
de volume libre, la différence d’encombrement stérique joue un rôle sur la
diffusion des entités essentiellement au début de la réaction de réticulation
182 Conclusion générale et perspectives
jusqu’à un taux de conversion d’environ 0,8. Un volume libre plus élevé pour
le grade PT15 permet une plus grande mobilité et ainsi la formation de cette
structure intermédiaire. Pour le grade PT30, les cycles triazines qui jouent
le rôle de catalyseur vont faciliter la formation d’un réseau dont le maillage
présente une plus faible dimension entre nœuds de réticulation et une mobilité
moindre et qui va donc relaxer à plus haute température.
Pour aller plus loin dans l’étude de la structure au cours de la réticulation, il
serait intéressant d’appliquer une autre technique de détermination du volume
libre comme la technique PALS [Venditti et al., 1995] [Georjon et Galy, 1998]
[Hayashi et al., 1999] [Marzocca et al., 2002]. En effet, cette technique
permet de déterminer à la fois le diamètre des porosités et leur quantité
tandis que l’utilisation de la méthode WLF ne permet que d’évaluer la
quantité de porosités. D’autre part, la méthode WLF qui se base sur la
mobilité des chaînes ne permet pas d’obtenir le taux de porosité des résines
PT à un taux de conversion élevé, ce que nous permettrait la techniques PALS.
Le vieillissement des échantillons à 230˚C a montré l’apparition d’une
couche oxydée dès 6h de vieillissement. L’épaisseur de cette couche augmente
au cours du vieillissement, sans aucune stabilisation dans le temps. Elle ne
pourra donc pas jouer le rôle de bouclier thermique pour protéger les ma-
tériaux. Dans le cas du grade PT15, un gonflement dû à l’évaporation de
macromolécules apparaît après 1515h de vieillissement. Pour le grade PT30,
ce gonflement n’est pas observé mais il est très probable qu’il apparaisse sur
des temps de vieillissement supérieurs à 5000h. Cette étude a mis en évidence
une meilleure stabilité thermique pour le grade PT30. Par ailleurs, l’étude par
TGA réalisée, sur les échantillons non vieillis et vieillis confirme ce résultat.
Cependant, il a été mis en évidence les mêmes mécanismes de dégradation
mais décalés dans le temps pour la PT30. L’analyse par IRTF de la couche
oxydée au cours du vieillissement a mis en évidence plusieurs hypothèses de
mécanisme qui peuvent être résumées de la manière suivante :
1. Greffage de l’oxygène sur les groupes CH2 et possible scission,
2. Dépolymérisation
• Scission entre le cycle triazine et la chaîne macromoléculaire,
• Décomposition du cycle triazine en petites entités qui peuvent s’éva-
porer,
3. Eventuelle recombinaison entre cycles aromatiques et formation d’un ré-
sidu carboné thermostable (char).
Ces propositions de mécanismes de dégradation viennent compléter ceux
proposés dans la littérature et en particulier celui de Ramirez et al. dans le cas
de vieillissement thermique sous environnement neutre [Ramirez et al., 2002].
La couche oxydée d’environ 30µm d’épaisseur pour les deux grades à 250h
de vieillissement présente une dépolymérisation complète des cycles triazines.
Le réseau formé dans cette couche oxydée est complètement destructuré et
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recombiné. Sur la Figure B, une nouvelle relaxation apparaît vers 174 ± 1˚C
pour le grade PT15 et 178 ± 1˚C pour le grade PT30. Le matériau vieilli
se présente alors comme un composite avec le réseau de la couche oxydée
qui relaxe à plus basse température et les réseaux au cœur du matériau qui
présentent à la fois un réseau stable quasi identique à celui présent avant
vieillissement et un réseau qui relaxe à une température intermédiaire de 292
± 3˚C pour le grade PT15 et de 318 ± 3˚C pour le grade PT30.
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Figure B – Evolution de tan(δ) en fonction de la température
après un vieillissement de 243h à 230˚C sous air, (a) du polymère PT15 et
(b) polymère PT30 ; essais effectués avec une rampe de 3˚C/min, une
fréquence de 1 rad/s et une déformation de 0,5%
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Les perspectives de recherche à l’issue de ce travail concernent l’améliora-
tion de la thermostabilité des résines PT, jusqu’à 300˚C en pointe. Il serait
donc intéressant de modifier la formulation des résines PT.
Une première piste d’amélioration concerne la stabilité des résines au cours de
leur réticulation. En effet, l’affinité des groupes cyanates avec l’eau favorise
la formation de carbamates [Pascault et al., 1994] qui se dégradent à basse
température (180-190˚C). Le greffage des groupes CF3 ou mélange avec
des résines fluorées aux résines PT permettraient de rendre les résines PT
hydrophobes [Kessler, 2012] pour éviter cette formation de carbamates.
Pour améliorer la stabilité thermique des résines PT lors d’un vieillissement
thermo-oxydatif, plusieurs solutions pourraient être envisagées. De nouvelles
résines pourraient être synthétisées en remplaçant par exemple les sites les
plus attaqués par l’oxydation (CH2). La réalisation de formulations avec un
nombre de cycles aromatiques plus importants permettrait de favoriser les
interactions entre cycles qui seront plus stables thermiquement. La réalisation
de mélanges de cyanates esters avec des charges thermoplastiques en faible
pourcentage [Thunga, 2014] ou par la formation des réseaux polymères
interpénétrés (IPN) avec des résines thermoplastiques comme le bismaléimide
[Nair et al., 1999] sont également des solutions envisageables.
Dans ce travail, le vieillissement thermo-oxydatif des résines seules a été
étudié et non les matériaux composites résines PT / fibres de carbone ciblés
dans les applications industrielles. Les mécanismes de dégradation des résines
PT ayant été désormais déterminés, il faudrait donc par la suite analyser les
interactions entre les résines PT et les fibres de carbone lors de ce vieillissement.
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A.1 Propriétés des réseaux polycyanurates en
fonction de la structure du monomère ou
prépolymère
Cette annexe regroupe les propriétés thermiques, mécaniques et diélec-
triques des monomères cyanates esters les plus courants.
A.1. Propriétés des réseaux polycyanurates en fonction de la structure du
monomère ou prépolymère
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Figure A.1.1 – Propriétés thermiques de différents
polycyanurates en fonction de la structure chimique du monomère ou
prépolymère [Fang et Shimp, 1995]
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Figure A.1.2 – Propriétés mécaniques de différents
polycyanurates en fonction de la structure chimique du monomère ou
prépolymère [Fang et Shimp, 1995]
A.1. Propriétés des réseaux polycyanurates en fonction de la structure du
monomère ou prépolymère
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Figure A.1.3 – Propriétés diélectriques de différents
polycyanurates en fonction de la structure chimique du monomère ou
prépolymère [Fang et Shimp, 1995]
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A.2 Techniques expérimentales
A.2.1 Analyse chimique par spectroscopie Infra Rouge
à Transformée de Fourier (IRTF)
La spectroscopie IRTF permet d’obtenir des informations sur la nature
des liaisons chimiques présentes dans des molécules organiques.
La technique Infra Rouge à Transformée de Fourier (IRTF) englobe la
mise en œuvre de l’interaction du rayonnement IR avec l’échantillon, puis la
détection et l’analyse spectrale. Cette technique se base sur le principe que
dans les molécules, les liaisons vibrent à une fréquence donnée qui dépend des
atomes et de l’environnement de la liaison. Lorsque la fréquence des radiations
d’excitation correspond à une fréquence d’excitation d’une liaison, il apparaît
sur le spectre par une bande d’absorption. Les différents modes de vibration
d’une molécule détectés par IRTF sont décrits dans la Figure A.2.1.
Figure A.2.1 – Représentation des modes de vibra-
tions à l’origine de l’absorption du rayonnement infrarouge
[Vollhardt et Schore, 2004]
Des mesures IRTF ont été effectuées en transmission sur l’appareillage
Perkin-Elmer Spectrum One avec le module ATR (Attenuated Total Reflec-
tance). Cette technique permet à la fois d’étudier les résines à l’état liquide et
solide sans préparation d’échantillon.
La spectroscopie IRTF est utilisée pour analyser la structure chimique des
résines PT à l’état de réception, ainsi que les modifications apportées lors de
la réticulation et ensuite après un vieillissement thermo-oxydatif.
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A.2.2 Analyse chimique par Résonance Magnétique
Nucléaire (RMN)
La spectroscopie de Résonance Magnétique Nucléaire (RMN) permet d’ob-
tenir des informations sur la structure chimique des polymères en observant
les transitions entre deux niveaux d’énergie très proches d’un noyau soumis à
un champ magnétique fort.
Le principe d’essai est présenté sur la Figure A.2.2. Certains noyaux
se comportent comme de petits aimants. En dehors de toute contrainte
extérieure, chaque spin possède une orientation quelconque, le magnétisme
résultant est alors nul à notre échelle (Figure A.2.2-a). Toutefois dès qu’un
champ magnétique extérieur est appliqué, ils ont tendance à s’ordonner dans
ce champ et une aimantation nucléaire macroscopique peut alors être perçue.
Lors d’un essai RMN, un échantillon est soumis à des champs magnétiques
d’intensités différentes (Figure A.2.2-b). Le signal de précession (FID : Free
Induction Decay) est mesuré par une bobine (Figure A.2.2-c) lors du retour
à l’équilibre du moment magnétique M. La rotation du champ magnétique
fait naître dans la bobine un signal de fréquence ν0 dont l’amplitude initiale
est directement proportionnelle à l’aimantation et donc au nombre de noyaux
présents dans l’échantillon.
Figure A.2.2 – Principe d’un essai RMN
La séparation des fréquences mesurées se fait par transformation de
Fourier. Un exemple de signal mesuré par RMN et transformé est donné sur
la Figure A.2.3.
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Figure A.2.3 – Exemple de résultats obtenus par RMN et
traité par transformée de Fourier [Khoukh, 2014]
Les mesures RMN du proton 1H et du carbone 13C ont été effectuées par
un spectromètre Bruker Avance 400, à l’Institut des Sciences Analytiques et
de Physico-Chimie pour l’Environnement et les Matériaux (IPREM) à Pau.
Pour les essais RMN du 13C DEPT 135 (Distortionless Enhanced Polariza-
tion Transfer), un angle de détection spécifique de 135˚est appliqué. Cet essai
permet de différencier les 4 types de carbone :
• les carbones quaternaires ( >C< ) n’apparaissent pas,
• >CH- et -CH3 ont un signal positif,
• >CH2 ont un signal négatif.
Selon, la taille, la forme, la polarité des molécules et la temperature
d’essai, les molécules vont présenter des temps de relaxation plus ou moins
longs. Il a par exemple été observé qu’en l’absence de protons dans leur
proche environnement, les éléments de carbone présentent un signal de
plus faible intensité. Certains éléments apolaires présentent quant à eux
des temps de relaxation extrêmement longs. Par exemple, une moléculaire
comportant un ou des électrons célibataires génère un champ dipolaire 600
fois plus intense que celui d’un proton. Les molécules paramagnétiques
quant à elle induisent des interactions dipolaires proton-électron facilitant la
relaxation par rapport aux interactions dipôle-dipôle de même nature. Pour
reproduire cet effet paramagnétique et ainsi diminuer le temps de relaxation
des molécules, des agents de relaxations comportant un ou plusieurs électrons
célibataires peuvent être ajoutés. Dans le cas de polymères dissous dans
un solvant organique, l’acétylacétonate de chrome III ou Cr(AcAc)3 est
couramment utilisé [Bloembergen et Morgan, 1961] [Gansow et al., 1972]
[Levy et Komoroski, 1974].
Pour aider à l’interprétation des résultats RMN, des simulations des
structures chimiques sont réalisées sur le logiciel ChemDraw qui propose un
calcul des déplacements chimiques en fonction de la nature chimique et de
l’environnement.
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Les essais RMN vont permettre d’obtenir des informations sur la com-
position chimique et la structure des résines PT à l’état de réception. Ces
essais complémentaires ont pour objectif de confirmer et d’affiner les résultats
observés par IRTF en transmission.
A.2.3 Analyse de la distribution des masses par Chro-
matographie à Exclusion Stérique (CES)
Les essais de Chromatographie à Exclusion Stérique (CES) permettent de
déterminer les masses molaires de la fraction soluble des matériaux polymères.
Le principe de mesure d’un essai CES est exposé sur la Figure A.2.4.
Les polymères dilués au préalable dans un solvant vont passer à travers des
colonnes qui possèdent un gel constitué de billes de porosités contrôlées. Les
fractions massiques sont récupérées en fonction du temps de séjour dans la
colonne (temps d’élution). Les molécules de plus haute masse molaire vont
être éluées en premier.
Figure A.2.4 – Principe d’un essai CES
[Ngono-Ravache, 2007]
Les essais SEC ont été réalisés au Laboratoire des Interactions Molécu-
laires et Réactivités Chimiques et Photochimiques (IMRCP) par le biais de
la plateforme Technopolym à Toulouse. La séparation des masses est réalisée
par 3 colonnes Waters Styragel : une colonne HR1 avec une limite d’exclusion
de 5000 g/mol et deux colonnes HR0.5 avec une limite d’exclusion de 1000
g/mol. Les solutions de résines PT ont été concentrées à 10 mg/mL dans un
solvant THF et sont injectées à un débit de 1 mL/min. Deux systèmes de
détection ont été utilisés : un détecteur réfractométrique différentiel (Optilab
Rex, Wyatt) et un détecteur par diffusion statique de la lumière multiangle
(MiniDawn Wyatt, 3 angles, λlaser = 658 nm). Le détecteur par diffusion de
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lumière multiangles permet d’avoir accès aux masses absolues des polymères
analysés Mw et Mn sans avoir recours à une courbe de calibration. Le signal
du détecteur par diffusion de lumière est proportionnel au produit de la
concentration et de la masse molaire. Le signal enregistré par le détecteur
réfractométrique est quant à lui proportionnel à la concentration de l’espèce.
C’est à partir de ce signal qu’une quantification des différentes espèces peut
être réalisée.
Grâce aux essais CES, la distribution des masses molaires des résines PT
à l’état de réception vont être mesurées.
A.2.4 Analyses thermiques par DSC
L’analyse enthalpique différentielle ou Differential Scanning Calorimetry
(DSC) est utilisée pour mesurer les changements d’état et quantités de chaleur
dégagées ou absorbées par l’échantillon en déterminant la variation de flux
de thermique émis ou reçu par un échantillon par rapport à une référence
(Figure A.2.5) lorsqu’il est soumis à une programmation de température,
sous atmosphère contrôlée. Elle permet aussi la mesure de la température de
transition vitreuse ainsi que des capacités calorifiques.
Figure A.2.5 – Principe de mesure d’un essai DSC
Cette technique est utilisée sur les résines PT pour suivre les variations de
leur enthalpie de réticulation, étudier leur cinétique de réaction et optimiser
leur cycle de cuisson.
A.2.5 Analyses thermogravimétriques (TGA)
La thermogravimétrie est une méthode d’analyse thermique qui permet de
suivre la variation de masse d’un échantillon en fonction du temps ou de la
température dans une atmosphère contrôlée. Les phénomènes d’évaporation,
de sublimation ou d’oxydation peuvent être détectés.
L’ensemble des essais sont réalisés avec l’appareillage TGA1 STARe
System de METTLER TOLEDO avec environ 10mg de résine placés dans
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un creuset en alumine avec ou sans un couvercle percé, sous un flux gazeux
(air ou azote) d’un débit de 20 mL/min. L’air comprimé utilisé lors des es-
sais est au préalable filtré et séché et ne contient donc pas d’humidité résiduelle.
Les essais d’analyse thermogravimétrique (TGA) sont réalisés pour
connaître la stabilité thermique des résines et différencier les mécanismes de
dégradation activés par la température de ceux dus à l’oxydation.
A.2.6 Analyses rhéologiques
La rhéologie est une branche de la mécanique qui étudie les rapports
entre la viscosité, la plasticité et l’élasticité de la matière, ainsi que le
comportement de celle-ci sous l’action de contraintes. C’est une science qui
étudie l’écoulement et les déformations des matériaux.
Sollicitation dynamique
L’étude en mode dynamique permet de déterminer les propriétés viscoélas-
tiques d’un polymère en appliquant au matériau une déformation sinusoïdale
γ*(ω) de fréquence angulaire ω :
γ∗ = γ0eiωt (A.1)
Il est alors possible de mesurer la contrainte sinusoïdale résultante de même
pulsation ω que la déformation imposée mais déphasée d’un angle de déphasage
ou angle de perte δ :
σ∗(ω) = σ0eiωt+δ (A.2)
Le module complexe de torsion G*(ω) peut alors s’écrire comme le rapport
de la contrainte sur la déformation et d’en déduire ainsi les modules dyna-
miques G’ et G” en fonction de la fréquence angulaire :
G∗(ω) =
σ∗(ω)
γ∗(ω)
= Geiδ = G′(ω) + iG′′(ω) (A.3)
La partie réelle du module complexe G* correspond au module G’ dit mo-
dule de conservation qui représente l’énergie emmagasinée de manière réver-
sible dans le matériau, soit sa composante élastique. La partie imaginaire est
donnée par le module G” dit module de perte caractéristique de l’énergie dis-
sipée dans le matériau soit de sa composante visqueuse. L’angle de perte δ est
déterminé par le rapport du module de perte sur le module de conservation :
tan(δ) =
G′′(ω)
G′(ω)
(A.4)
Ces mesures en sollicitation dynamique permettent d’observer pour le
polymère à l’état vitreux les transitions thermomécaniques grâce à l’évolution
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des modules G’ et G” et la mesure de relaxation α qui représente le pas-
sage de l’état vitreux à l’état caoutchoutique. Cette relaxation α intervient à
une température Tα d’autant plus élevée que le réseau formé est rigide et dense.
Appareils et géométries
Deux types de rhéomètres sont utilisés dans cette étude :
• un rhéomètre à déformation imposée de la marque ARES de la société
Rheometric Scientific R©,
• un rhéomètre à contrainte imposée modèle MCR302 de la société Anton
Paar R©.
Selon l’état de la résine soit liquide fluide, liquide visqueux ou solide, dif-
férentes géométries sont utilisées pour réaliser les essais :
• les géométries Cuvette/Plan et Couette où la résine est cisaillée entre
deux surfaces solides, l’une fixe, l’autre mobile ;
• les géométries de Torsion rectangulaire.
Géométrie Couette
La géométrie Couette en Figure A.2.6 est utilisée pour effectuer des mesures
sur des résines liquides « fluides » qui ont une faible viscosité, dans notre cas
inférieure à 100 mPa.s. Par rapport à une géométrie cuvette/plan, la surface
en contact avec l’échantillon est augmentée. Cette géométrie est constituée de
deux cylindres coaxiaux : le cylindre mobile de hauteur H égale à 39,998 mm et
de diamètre de mesure R1 de 26,66 mm plongé dans la résine liquide contenue
dans un cylindre de diamètre R2 de 28,92 mm. L’entrefer est alors de 2,26 mm.
La contrainte de cisaillement σ∗ est reliée au couple appliqué T* par la relation
suivante :
σ∗ =
T ∗
2piR21H
(A.5)
Figure A.2.6 – Représentation de la géométrie Couette
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Les essais effectués avec cette géométrie ont été réalisés avec le rhéomètre
MCR302, à contrainte contrôlée, avec un système de chauffe Peltier.
Géométrie cuvette/plan
La géométrie cuvette/plan en Figure A.2.7 est également utilisée pour ca-
ractériser les résines à l’état liquide. Cette géométrie est adaptée pour des
résines « visqueuses » ou solides mous. Cette géométrie est utilisée pour carac-
tériser les résines PT dans un état proche du gel. En fonction de la viscosité
de la résine, les plateaux de diamètres 25 et 40 mm sont utilisés.
Figure A.2.7 – Représentation de la géométrie cuvette/plan
Les essais réalisés avec cette géométrie ont été effectués sur l’ARES, à
déformation contrôlée, associé à un four en céramique.
Le plateau inférieur, solidaire du moteur du rhéomètre, est soumis à une dé-
formation sinusoïdale γ. Le plateau supérieur, relié à un transducteur, mesure
l’amplitude du couple T* transmis par l’échantillon en réponse à la déforma-
tion imposée, ainsi que le déphasage δ entre la contrainte σ∗ et la déformation.
Le module de cisaillement complexe est alors calculé par :
G∗(ω) =
2h
piR4
T ∗
γ
eiδ (A.6)
avec R le diamètre du plateau utilisé, h l’entrefer ou distance entre
plateaux et γ l’amplitude de la déformation.
Torsion rectangulaire
Les essais en torsion rectangulaire, dont le montage est présenté sur la
Figure A.2.8, sont effectués sur des échantillons parallélépipèdes solides,
rigides de dimensions 50 x 10 x 2 mm3.
Ces essais sont réalisés sur l’ARES, à déformation contrôlée, associé à un
four en céramique.
Le moteur impose une déformation sinusoïdale γ∗(ω) au polymère. Tout
comme lors de l’essai cuvette/plan, un capteur permet de mesurer le couple de
torsion T* ainsi que le déphasage δ entre la contrainte et la déformation. Le
module de cisaillement complexe G* équivaut dans ce cas à :
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Figure A.2.8 – Représentation du montage réalisé en torsion
rectangulaire
G∗(ω) =
3
ab2(1− 0, 63 b
a
)
T ∗
θ
eiδ (A.7)
Avec a la largeur, b l’épaisseur de l’éprouvette et θ l’angle de torsion
unitaire. Cette équation nécessite que le rapport a/b soit supérieur à 3,7.
Les essais de rhéologie vont permettre d’étudier la gélification des systèmes
PT, ainsi que l’évolution de la structure du réseau réticulé au cours de sa
formation. Ces essais vont également permettre de comparer les transitions
vitreuses Tα des deux grades PT. Le calcul des fractions de volume libre sera
également effectué à partir de balayages en fréquence sur les polymères au
cours de leur réticulation.
A.3. Simulation des déplacements chimiques en RMN sur le logiciel
ChemDraw
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A.3 Simulation des déplacements chimiques
en RMN sur le logiciel ChemDraw
Figure A.3.1 – Simulation sur ChemDraw du signal RMN
13C des résines PT15 et PT30 à l’état de réception
Figure A.3.2 – Simulation sur ChemDraw du signal RMN
13C des résines qui ont commencé à réticuler
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A.4 Calcul du taux d’aromaticité et détermi-
nation des masses molaires par RMN 1H
Des essais RMN du proton 1H complémentaires permettent de confirmer les
mesures de masses molaires obtenues en CES. Les analyses ont été réalisées sur
un spectromètre AV400 Bruker. Les différents échantillons ont été solubilisés
dans le tétrahydrofurane (THF) deutéré (THF D8) Deux massifs de pics sur
les spectres RMN 1H sont distincts pour les deux résines : un massif de pic
centré sur un déplacement chimique de 7,3 ppm qui correspond aux protons des
noyaux aromatiques et un massif de pics centré sur un déplacement chimique
de 4,1ppm relatif aux protons des groupes méthylènes CH2. Ces déplacements
chimiques sont présentés en Figure A.4.11 et détaillés dans le Tableau A.4.1.
Figure A.4.1 – Spectre RMN 1H des résines PT15 et PT30
dissoutes dans le THF (D8) : zoom sur les massifs de pics correspondant aux
protons aromatiques (a) et aux protons des groupes méthylène (b)
Tableau A.4.1 – Déplacements chimiques et intégration des
pics RMN 1H des résines PT15 et PT30 dissoutes dans le THF
D8
Déplacement
chimique (ppm)
Type de protons
Intégration
des pics
Nombre de protons
correspondant dans la structure
PT15
7,3 Aromatique 10 4 + 3n + 4
4,1 Méthylène 3,32 2 + 2n
PT30
7,3 Aromatique 10 4 + 3n + 4
4,1 Méthylène 4,06 2 + 2n
A partir des résultats RMN, le rapport RI de l’intégration des protons
de méthylène par rapport aux protons aromatiques est calculé pour les deux
résines :
RIPT =
ICH2
Iaromatique
(A.8)
A.4. Calcul du taux d’aromaticité et détermination des masses molaires par
RMN 1H
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En reprenant la formule chimique des résines PT, ce rapport entre protons
s’exprime par :
RIPT =
2 + 2n
4 + 3n+ 4
(A.9)
Soit :
n =
2− 8RIPT
3RIPT − 2
(A.10)
Le nombre de répétitions n est donc calculé et les masses molaires moyennes
en sont déduites. Ces valeurs sont représentées dans le Tableau A.4.2.
Tableau A.4.2 – Calculs des nombres n et des masses molaires
pour les résines PT15 et PT30
RIPT n Mn (g/mol)
PT15 0,332 0,65 335
PT30 0,406 1,6 460
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A.5 Détermination du taux de conversion au
gel
Pour déterminer le taux de conversion au gel αgel, plusieurs approximations
des courbes sont réalisées. La valeur moyenne de αgel est calculée à partir de
ces extrapolations pour chaque grade. Les valeurs moyennes calculées sont
respectivement de 0,52 ± 0,01 et de 0,43 ± 0,03 pour les grades PT15 et PT30.
• PT15
Figure A.5.1 – PT15 : Détermination linéaire : αgel = 0,53
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Figure A.5.2 – PT15 : Détermination polynômiale d’odre 3 :
αgel = 0,52
Figure A.5.3 – PT15 : Détermination polynômiale d’odre 4 :
αgel = 0,53
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Figure A.5.4 – PT15 : Détermination polynômiale d’odre 5 :
αgel = 0,54
Figure A.5.5 – PT15 : Détermination polynômiale d’odre 6 :
αgel = 0,51
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Figure A.5.6 – PT15 : Détermination polynômiale d’odre 7 :
αgel = 0,5
• PT30
Figure A.5.7 – PT30 : Détermination linéaire : αgel = 0,48
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Figure A.5.8 – PT30 : Détermination polynômiale d’odre 2 :
αgel = 0,43
Figure A.5.9 – PT30 : Détermination polynômiale d’odre 3 :
αgel = 0,44
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Figure A.5.10 – PT30 : Détermination polynômiale d’odre
4 : αgel = 0,43
Figure A.5.11 – PT30 : Détermination polynômiale d’odre
5 : αgel = 0,49
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Figure A.5.12 – PT30 : Détermination polynômiale d’odre
6 : αgel = 0,41
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ETUDE DU COMPORTEMENT DE DEUX GRADES CYANATES ESTERS POUR DES 
APPLICATIONS STRUCTURALES EN MATERIAUX COMPOSITES  
EN ENVIRONNEMENT TIEDE 
 
Résumé : Les matériaux composites constitués de résines cyanates esters et plus particulièrement les 
résines phénoliques triazines PT15 et PT30 ont été sélectionnés pour remplacer des pièces structurales 
métalliques aéronautiques sollicitées à des températures de 200 à 300°C. Ces résines présentent à la 
fois une température de transition vitreuse élevée supérieure à 300°C et une faible viscosité pour une 
température de mise en œuvre à 80°C adaptée au procédé Resin Transfert Molding (RTM). Les objectifs 
de cette thèse sont d’une part de comprendre le comportement de ces résines durant leur mise en 
œuvre et leur polymérisation et d’autre part d’étudier la durabilité de ces résines à partir d’études de 
vieillissement thermo-oxydatif à des températures proches des températures d’utilisation. La 
caractérisation physico-chimique des résines PT15 et PT30 à l’état de réception a d’abord montré que 
ces deux grades sont constitués d’oligomères de même composition chimique, de même configuration 
spatiale mais de distributions de masses molaires différentes. La présence de cycles triazines dans la 
résine PT30 indique un état de « pré-réticulation » qui n’est pas décelable pour la résine PT15. Ces 
différences vont avoir une incidence sur la cinétique de la réaction de réticulation des deux résines et 
vont favoriser un mécanisme autocatalytique pour le grade PT30. Après optimisation d’un cycle de 
cuisson, ces deux grades présentent une différence de température de transition vitreuse de 70°C. 
Parmi les différentes techniques d’analyse expérimentées, ce sont les études rhéologiques au cours de 
la réticulation qui vont permettre de comprendre les différences de structuration des réseaux et de 
mettre en avant la formation d’un réseau intermédiaire qui relaxe à plus basse température pour la 
PT15. Cette différence d’organisation est l’élément clé qui permet de comprendre les différences de 
stabilités thermiques évaluées lors de vieillissement thermo-oxydatif. 
 
Mots clés : thermodurcissable, cyanate ester, réticulation, réseaux, rhéologie, thermo-oxydation 
 
 
 
 
BEHAVIOR STUDY OF TWO CYANATE ESTER GRADES FOR STRUCTURAL PARTS 
MADE OF COMPOSITE MATERIALS IN A WARM ENVIRONMENT 
 
Abstract: Composite materials made of cyanate ester resins and in particular phenolic triazine resins 
such as PT15 and PT30 are selected to replace structural metal parts in aircraft at operating 
temperatures between 200 and 300°C. The main advantages of these resins are their high glass 
transition temperature, above 300°C, and their low viscosity at 80°C make them suitable for Resin 
Transfert Molding (RTM) process. The main goals of this work are to understand the resins’ behavior 
during crosslinking and then to study their durability through thermo-oxidative aging at operating 
temperatures. Physico-chemical characterizations of PT15 and PT30 resins at their initial state showed 
a similar chemical composition and spatial configuration but a different molar mass distribution. Triazine 
rings have only been detected in PT30 only, indicating a “pre-cured” state. These differences have 
consequences on the crosslinking kinetics and promote an autocatalytic mechanism for PT30. After cure 
optimization, PT15 has a glass transition temperature 70°C lower than the one of PT30. Among different 
analysis techniques, the rheological study during crosslinking provided an understanding of the 
networks’ structuration dissimilarities between the two grades, highlighting the formation of an 
intermediate structure which relaxes at lower temperatures in PT15. This different networks’ 
organization is the key element to understand dissimilar thermal stabilities analyzed during thermo-
oxidative aging. 
 
Key words: thermoset, cyanate ester, crosslinking, network, rheology, thermo-oxidation 
 
